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In der heutigen Zeit steigen die Materialanforderungen für den Einsatz eines Werkstoffes
in technischen Anwendungen ständig. Die Anforderungen im Bereich von Spezialanwen-
dungen, wie zum Beispiel in der Automobilindustrie, Luft- und Raumfahrt, Medizin-
technik usw., erfordern eine spezifische und gezielte Einstellung der Materialeigenschaf-
ten (z.B. Härte, Ermüdungsfestigkeit, Bruchzähigkeit, Maßstabilität, thermische Stabi-
lität, Verschleißfestigkeit). Besonders hohe Anforderungen an Zuverlässigkeit und an Ge-
wicht sind gerade in der Luft- und Raumfahrttechnik gefragt; somit ist der Einsatz von
thermisch und mechanisch hoch belastbaren Materialien notwendig. Die technisch wohl
bedeutendste Werkstoffgruppe sind Metalle, denn sie bieten im Gegensatz zu Polyme-
ren und Keramiken vielfältigere Möglichkeiten für Eigenschaftsvariationen. Durch unter-
schiedliche Legierungsentwicklungen, z.B. Fe-, Al-, Mg- und Ti-Legierungen, können un-
terschiedliche Gefüge (einphasig-, mehrphasig- sowie Duplex-Gefüge; metastabile, amor-
phe, nanostrukturierte- oder ultrafeinkörnige Materialien etc.) entwickelt werden. Die me-
chanischen Eigenschaften verändern sich je nach Art des Gefüges. Somit kann die Ver-
formbarkeit und Festigkeit der Metalle variiert werden, was sie als Konstruktionswerkstoff
empfiehlt. Das spiegelt sich in der gegenwärtigen Produktion und Verwendung und der
systematischen Entwicklung der Metalle wider [2].
Theoretisch lassen sich die Festigkeit und Duktilität durch Variation der Korngröße beein-
flussen. Dem zugrunde liegt der von Hall (1951) und Petch (1953) anhand experimentell
ermittelter Daten aufgestellte Zusammenhang zwischen Korngröße und Festigkeit [3]. Die
Verformung von Metallen erfolgt durch Versetzungsbewegung im Kristall [4]. Die Verset-
zungsbewegung wird u.a. durch Korngrenzen behindert. Je feiner die Körner im Material
sind, desto mehr Korngrenzen, welche Hindernisse für Versetzungsbewegung darstellen,
sind vorhanden. Bei Aufbringung einer äußeren Spannung kann diese durch die Bewegung
von Versetzungen nun erschwert abgebaut werden. Das Material zeigt eine Festigkeits-
steigerung durch die sogenannte Korngrenzenverfestigung. Im Gegensatz zu den anderen
Verfestigungsmechanismen, wie z.B. Kalt- und Mischkristallverfestigung, kann bei Korn-
grenzenverfestigung (
”
Feinkornhärtung“) die Duktilität ebenfalls ansteigen [3]. Neben der
Phasenzusammensetzung und der Form der Körner ist ein optimaler Korndurchmesser
der Materialien, bei dem ein Material seine höchste Festigkeit und größte Duktilität auf-
weist, von großer Bedeutung. Optimale Korndurchmesser werden in Bereichen zwischen
10 nm und 40 nm [5–8] angegeben. Entsprechend der Korngröße werden die Materialien
in grobkristalline (gk) (über 1000 nm), ultrafeinkörnige (ufk) (100 nm bis 1000 nm) und
nanostrukturierte/-kristalline (ns) (bis 100 nm) Materialien eingeteilt [9]. Eine weitere
Materialklasse ist die der amorphen Materialien. Diese weisen keine kristallinen Antei-
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le auf. Folglich gibt es auch keine Versetzungen bzw. Versetzungsbewegungen. Deshalb
haben die Werkstoffe bestehend aus einem ufk- bzw. ns-Gefüge im Bezug auf Festig-
keit und Duktilität einen deutlichen Vorteil gegenüber den amorphen Materialien. Der
Verformungsmechanismus in einem amorphen Werkstoff läuft über Scherbandbildung ab,
wodurch inhomogenes Fließen stattfindet. Das Material versagt meist schlagartig durch
Sprödbruch. Im Gegensatz dazu basiert, aufgrund der Kristallinität der ufk/ns-Werkstoffe,
der Verformungsmechanismus auf Versetzungsbewegungen. Je nach Gefügeeigenschaften
zeigen diese hohe Festigkeit und Plastizität. So weisen zum Beispiel kommerzielle Ti-
Legierungen Zugfestigkeiten von etwa 1000 MPa [10] bzw. Druckfestigkeiten, Rm, im
Bereich von 1400 MPa [11] bei Dehnungen, ǫR, von 10% bis 15% (Zug) bzw. etwa -
32% (Druck) auf. Die Zugfestigkeit von amorphen Ti-, Zr- und Fe-Legierungen liegt im
Bereich von etwa 2000 MPa [12]. Die Materialien zeigen keine Kaltverfestigung, sodass
die Duktilität dieser Materialklasse geringer als 1% ist. In den letzten Jahren wurden
umfangreiche Studien durchgeführt, in denen untersucht wurde, inwiefern die Steigerung
der Duktilität amorpher Legierungen durch Einbau einer zweiten Phase, bestehend aus
nanometergroßen Kristalliten, möglich ist [13]. Durch Modifizierungen der Mikrostruk-
tur wurden bimodale- bzw. Duplex-Gefüge und andere
”
Kompositwerkstoffe“ entwickelt.
Hays et al. gelang es beispielsweise im Jahr 2000 eine Legierung bestehend aus einer glas-
artigen Matrix und duktilen, kristallinen β-Zr(Ti)-Dendriten in situ herzustellen, die hohe
Festigkeit und plastische Verformung (5 - 6% Dehnung) aufweist [14]. Dabei entstehen die
Legierungen durch direktes Aufschmelzen der Reinelemente und Abgießen der Schmelze in
einem Gießprozess. Es werden Legierungen in einem Prozessschritt hergestellt, die somit
eine hohe Reinheit bieten. Zusätzliche Verunreinigungen durch Umschmelzen bzw. wei-
tere Nachbehandlungen können somit umgangen werden. In den darauffolgenden Jahren
wurden weitere mehrkomponenten Systeme mit ähnlichen Gefügeeigenschaften entwickelt.
Die Materialien bestanden beispielsweise aus einer amorphen Matrix und einer hexagona-
len α-Ti-Phase [15] oder einer Nb-reichen-[16] bzw. Ta-reichen-[17] dendritischen Phase.
Basierend auf der Idee von Hays et al. [14] etablierte sich somit eine neue Materialklasse,
die der sogenannten bimodalen Gefüge (amorphe Matrix mit nanostrukturierten, kristal-
linen Körnern). Die Legierungen zeigen vorteilhafte, Längenskala-abhängige mechanische
Eigenschaften. Bei Erhalt der hohen Druckfestigkeit der amorphen Materialien, konnte
die Plastizität gesteigert werden. Auf Grundlage dieser Erkenntnisse wurde eine ähnli-
che Strategie entwickelt, um die Festigkeit von ns-Materialien aufrecht zu erhalten und
deren Duktilität zu verbessern. Ti-Basis-Legierungen aus einem bimodalen Gefüge mit
einer amorphen bzw. ns/ufk-Matrix und β-Ti-Dendriten wurden erstmals 2003 von He et
al. [18, 19] hergestellt. Materialien mit ähnlichen Gefügeeigenschaften wurden im Bereich
der Zr-Basis-Legierungen gefertigt und charakterisiert [20]. Die Herstellung der neuartigen
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Werkstoffe erfolgte in Anlehnung an die Herstellung der amorphen Werkstoffe durch die
sogenannte in situ Fertigung. Diese bimodalen Gefüge zeichnen sich durch eine Druckfe-
stigkeit in der Größenordnung von 2000 MPa und einer deutlich höheren Duktilität (bis
zu 30%) gegenüber den amorphen als auch homogenen ns-Materialien aus [20].
In dieser Studie wurde eine Ti-Basis-Legierung untersucht, da Ti-Legierungen wegen ih-
rer herausragenden Eigenschaften im Bereich der Automobilindustie und Luftfahrttechnik
wie auch in der Medizintechnik und chemischen Industrie Anwendung finden. Im Vergleich
zu Zr- oder Fe-Basis-Legierungen, hat Ti eine geringere Dichte (4,5 g/cm3), gute Korrosi-
onsbeständigkeit und außerdem eine hohe spezifische Festigkeit [10]. Aufgrund der hervor-
ragenden physikalischen Eigenschaften von Ti und der mechanischen Eigenschaften von
Ti-Basis-Legierungen mit ns/ufk-Gefüge ist das Bestreben dahin, weniger komplexe Sy-
steme zu betrachten, um deren Verformungsmechanismen genauer analysieren zu können.
Dazu wurden einfache Syteme, wie zum Beispiel das binäre Ti-Fe-System [21] und andere
binäre oder ternäre System [22–30] betrachtet.
Da das Ti-Fe-System bei einer Zusammensetzung von Ti70,5Fe29,5 eutektisch erstarrt,
konnten durch die Variation der chemischen Zusammensetzungen eutektische, hyper-
und hypo-eutektische Gefüge hergestellt werden [29]. Entsprechend der verschiedenen
Zusammensetzungen entsteht ein rein ns eutektisches Gefüge oder β-Ti(Fe)- bzw. TiFe-
Primärdendriten, eingebettet in einer ns eutektischen Matrix. Ti65Fe35-Legierung weist
mit 2200 MPa eine höhere Druckfestigkeit sowie eine höhere plastische Dehnung von etwa
6,5% als Ti70,5Fe29,5-Legierung auf. Gegenüber der eutektischen Zusammensetzung, de-
ren Druckfestigkeit bei 2000 MPa und deren Dehnung bei 2,8% liegt, konnte somit eine
Festigkeits- und eine signifikante Duktilitätssteigerung erreicht werden. Das et al. [24, 31]
haben in den letzten Jahren umfangreiche Studien zur Bildung der Ti-Fe-Legierung in
Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung und von den Herstellungsbedingun-
gen durchgeführt. Sie untersuchten inwiefern die Veränderung der Abkühlgeschwindigkeit
die Bildung des Gefüges beeinflusst, und wie sich je nach gebildetem Gefüge die mecha-
nischen Eigenschaften verändern. Eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften im
Vergleich zu den vorangegangenen Studien konnte allerdings durch die veränderten Pro-
bendimensionen und Prozessbedingungen nicht erreicht werden (Rm ≈ 1800 MPa, ǫR ≈
1,6% - 2,3%). Der Zusammenhang zwischen der Abkühlgeschwindigkeit, der Bildung des
eutektischen Gefüges bzw. der Wechselwirkungen der beiden eutektischen Phasen an der
Phasengrenzfläche und den ablaufenden Verformungsmechanismen, aus denen die vorteil-
haften mechanischen Eigenschaften des Ti-Fe-Systems resultieren, sind bisher noch nicht
detailiert geklärt.
Basierend auf diesen Erkenntnissen wurden systematisch weitere Elemente, wie z.B. Co
[30], In, Nb [27], V [32], Ga [28] und Sn [24, 29, 31, 33] zulegiert. Einerseits wurden β-
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stabilisierende Elemente, wie Nb, V und Co zu dem Ti-Fe-System hinzugefügt, sodass die
metastabile β-Ti-Phase stabilisiert wird. Andererseits wurden tiefschmelzende Elemente,
wie Sn, Ga und In zulegiert, wodurch der eutektische Punkt des Systems zu deutlich
tieferen Temperaturen verschoben wird. Auch diese Vorgehensweise hat den Effekt, die
(β-Ti) metastabile Phasenbildung bei Rascherstarrung zu begünstigen. Bei der Erstarrung
einer Ti-Fe-X-Schmelze, bildete sich kein rein ufk/ns eutektisches, sondern ein bimoda-
les Gefüge (Kap. 2 Abschnitt 2.8). Die Materialien bestehen je nach stöchiometrischer
Zusammensetzung aus einer duktilen β-Ti(Fe, X)-Primärphase (X = Nb, In) bzw. einer
harten TiFe-Primärphase (z.B. X = Ga, Co, Sn) und einem ns/ufk Eutektikum. In Bezug
auf die mechanischen Eigenschaften zeigte sich, dass die höchste Steigerung der Festigkeit
(bis zu 2800 MPa) bei Erhalt der Duktilität (ǫR ≈ 6,5%) durch Zugabe von Ga in die
Ti65Fe35-Legierung realisiert werden kann [28].
Weiterhin zeigen Arbeiten [22, 24, 29, 31] über das Ti-Fe-Sn-Legierungssystem, dass durch
die Variation der chemischen Zusammensetzung und der Prozessparameter neuartige bi-
modale Gefüge hergestellt werden können: Diese bestehen aus mikrometergroßen Primär-
dendriten einer hexagonalen Ti3Sn- oder TiFe-Phase und einem ns eutektischen Gefüge,
welches wiederum aus zwei Eutektika ( (FeTi+Ti3Sn) + (FeTi+β -Ti(Fe,Sn)) ) zusam-
mengesetzt ist. Ein rein zweiphasiges bimodales ns Gefüge bestehend aus zwei Eutektika
ohne eine mikrometergroße Primärphase konnte bei geeigneter Zusammensetzung durch
Rascherstarrung synthetisiert werden. Auch diese Legierung zeichnet sich durch hervor-
ragende Eigenschaften, die teilweise besser sind als die der bimodalen Gefüge, aus.
Inwiefern die einzelnen Gefügebestandteile, sowie deren Phasen- bzw. Korngrenzen bei Be-
lastung in Wechselwirkung treten, und welchen Beitrag die mikrometergroße Primärpha-
se und die ns/ufk eutektische Matrix auf den Verformungsmechanismus des Materials
hat, konnte bisher auch nur ansatzweise geklärt werden. Je nach Komplexität und Zu-
sammensetzung des Legierungssystems werden verschiedene Primärphasen (duktil, spröd)
ausgeschieden. Außerdem variiert die Morphologie des Eutektikums. Folglich sind die Ver-
formungsmechanismen sehr komplex.
Zur Beschreibung werden folgende Erklärungen der hohen Festigkeit und ausgeprägten
Duktilität werden genannt: Die hohe Bruchfestigkeit und die Kaltverfestigung resultieren
aus der Bildung der mikrometergroßen Primärphase. Es entstehen Korngrenzen an denen
Versetzungsbewegung gestoppt, sowie Scherung und Abgleiten des Materials und die Aus-
breitung nanometergroßer Risse verhindert wird. Besteht das Material aus einer spröden
Primärphase (z.B. die TiFe intermetallische Phase TiFe, IP) [28, 30] zeigt diese bei Bela-
stung keine plastische Deformation und trägt somit einen Anteil der hohen Festigkeit. Bei
einer weichen Primärphasen (z.B. β-Ti) [27] trägt diese Primärphase durch die mögliche
plastische Deformation einen Teil zur Duktilität bei. Es wird weiterhin erwähnt, dass es
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einen Zusammenhang zwischen Kaltverfestigungspotential und der Atomanordnung und
den Atomradien der Substitutionsmischkristalle der metastabilen β-Ti(Fe,X)-Phase gibt.
Ausserdem hat die Form der Primärphasenausscheidung Einfluß auf die plastische Deh-
nung des Materials [27]. Die Ausscheidung runder Primärdendriten begünstigt die Duk-
tilität, wogegen nadelförmige Primärphasenausscheidungen die Duktilität des Materials
herabsetzen [30]. Aus allen Studien geht hervor, dass die Einschränkung der Versetzungs-
bewegung innerhalb der ufk/ns-Matrix festigkeitssteigernd wirkt [22, 24, 27–29, 31, 32, 34].
Dies beruht darauf, dass mit sinkendem Korndurchmesser die Versetzungsbewegungen be-
hindert wird (Hall-Patch-Beziehung) [34]. Aufgrund des
”
kompositartigen“ Charakters des
Gefüges, wird von Misra et al. [4] die allgemeine Mischungsregel zur Erklärung des guten
Festigkeits-Dehnungs-Verhaltens herangezogen [27]. Dabei bleiben allerdings alle Wech-
selwirkungen zwischen den verschiedenene Phasenbestandteilen an der Phasengrenzfläche
unberücksichtigt. Aus der Erklärung geht hervor, dass bei Steigerung des duktilen Anteils
(duktile Primärphase, z.B. β-Ti) die Zähigkeit steigt. Die ns/ufk-Matrix wird als harte
Phase in dem Gefüge betrachtet, die somit den bestimmenden Beitrag zur hohen Festigkeit
leistet. Die Mischungsregel ist allerdings zu allgemein für das vorliegende Problem, da die
Wechselwirkungen der einzelnen Gefügebestandteile, die Morphologie der Phasen, Pha-
sengrenzflächenstabilität etc. nicht mit berücksichtigt werden. Dabei ist weiterhin heraus-
zustellen, dass diese Theorie nicht für ein bimodales Gefüge mit einer spröden Primärphase
herangezogen werden kann. Aufgrund des zuvor genannten Sachverhaltes liegt die Ziel-
stellung dieser Arbeit darin, einen Zusammenhang zwischen Abkühlbedingungen der Ti-
Fe-Legierungen, dem sich bildenden (eutektische) Gefüge, den Verfomungsmechanismen
und den physikalischen bzw. mechanischen Eigenschaften herzustellen. In Abbildung 1.1
ist dies schematisch dargestellt.
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Zielstellung dieser Arbeit.
Vorangegangene Studien über die ns/ufk und bimodalen, in situ gefertigten Ti-Fe- bzw.
Ti-Fe-Sn-Legierungen und deren zukunftsweisenden hervorragenden mechanischen Eigen-
schaften [22, 25, 35] wurden dabei u.a. als Grundlage dieser Arbeit genutzt. Beispielsweise
berichten Das et al. [25] über die Entwicklung einer Legierung mit eutektischem Gefüge bei
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Anwendung bestimmter Prozessbedingungen, das eine Druckfestigkeit bis zu 1800 MPa
bei einer Stauchung bis zu 6,6% aufweist. In dieser Arbeit wurden die mechanischen Ei-
genschaften der Ti-Fe-Legierung mit eutektischer (Ti70,5Fe29,5) Zusammensetzung unter
Druck- und Zugbelastung getestet und deren elastische Konstanten bestimmt (Kap. 7.2).
Es zeigt sich, dass die Druckfestigkeit und Dehnung durch die veränderten Probendimen-
sionen teilweise verbessert werden können. Dies bestärkte die Relevanz die ablaufenden
Verformungsmechanismen in Abhängigkeit der Gefügeeigenschaften genauer zu analysie-
ren.
Da durch die in situ Herstellung, wie zuvor genannt, ein deutlicher Vorteil in Bezug
auf Prozessaufwand und Reinheit entsteht und diese Methode geeignet ist, um ns/ufk-
Materialien zu synthetisieren, wurden die in dieser Studie untersuchten Ti-Fe- bzw. Ti-
Fe-Sn-Legierungen in situ hergestellt. Somit kann die Bildung eines im Ungleichgewicht
erstarrten ns/ufk-Gefüges, bestehend aus der metastabilen β-Ti-Phase (A2) und der TiFe
(B2) intermetallischen Phase bzw. Ti3Sn-Phase erreicht werden. In Kapitel 7 werden die
Gefügeeigenschaften der rasch erstarrten Proben diskutiert. Im Grundlagenteil (Kap. 2,
Abschnitt 2.6) wird auf die möglichen auftretenden Verformungsmechanismen der ver-
schiedenen Materialklassen (gk, ns, ns/ufk, bimodal, amorph) näher eingegangen. Die ge-
wonnenen Erkenntnisse dieser Arbeit sollen als Grundlage dienen den Erstarrungsprozess
eutektischer Systeme im Nichtgleichgewicht (in situ Herstellung) genauer zu verstehen,
sodass durch eine gezielte Einstellung der Prozessparameter die Entwicklung bestimm-
ter, gewünschter Gefüge möglich ist, um die mechanischen Eigenschaften entsprechend
der gewünschten Anforderungen gezielt einstellen zu können. Desweiteren sollen die Un-
tersuchungsergebnisse zukünftig dazu beitragen die theoretischen Erkenntnisse, wie z.B.
ab initio Berechnungen und numerische Studien bezüglich eutektischer Systeme mit soge-
nannten
”
misfit strains“, durch Vergleich mit den experimentell gewonnenen Erkenntissen,
zu erweitern. Das et al. [31] schilderten beispielsweise, dass der Grad der Übersättigung
an Fe in der A2-Phase eine starke Veränderung des Gitterparameters hervorruft, sodass
Fehlstellen im Gitter entstehen, was sich in den resultierenden mechanischen Eigenschaf-
ten widerspiegelt.
Die Arbeit gliedert sich in fünf Teile. Im ersten Teil werden die Ergebnisse zu knopf-
und stabförmigen Proben der einphasigen TiFe-Legierung (Kap. 5) der Zusammenset-
zungen Ti85Fe15 und Ti50,5Fe49,5 ebenso wie die Ti70,5Fe29,5-Legierungen (eutektische Zu-
sammensetzung) beschrieben, die in situ im Lichtbogenofen und in der Kalttiegelanlage
hergestellt wurden. Diese werden hinsichtlich der Gefügebildung und mechanischen Ei-
genschaften analysiert und einander gegenüber gestellt. Es könnten somit Rückschlüsse
auf den Beitrag der einzelnen Phasen bezüglich des Verfomungsverhaltens in dem eu-
tektischen Gefüge gezogen werden. Ein zweiter Schritt ist die Bestimmung der Erstar-
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rungsgeschwindigkeit des eutektischen Gefüges bei in situ Abkühlung in unterschiedlichen
Rascherstarrungsanlagen. Die Abkühlgeschwindigkeit der Schmelze hängt vom jeweiligen
Legierungssystem und von der Probengeometrie ab. In bisherigen Studien wurden nur
Größenordnungen bzw. Bereiche der Abkühlraten angegeben, in denen die Schmelze je
nach Anlage (z.B. Lichtbogenofen: 40. . .100 K/s, Kalttiegelanlage 100-1000 K/s) erstarrt
[31, 36]. Durch die Herstellung gerichtet erstarrter Stäbe (Kap. 6) kann eine genauere
Aussage über die Wachstumsgeschwindigkeit der rasch erstarrten Ti70,5Fe29,5-Legierungen
mit verschiedenen Probendimensionen (Kap. 7.1 Tab. 19) getroffen werden. Desweite-
ren zeigt sich durch die Gefügeuntersuchungen der rasch erstarrten eutektischen Proben,
dass sich unter bestimmten Prozessbedingungen (Lichtbogenofen) ein mikroskopisch und
makroskopisch anisotropes Gefüge, bestehend aus langgestreckten lamellar eutektischen
Kolonien bildet. Folglich wird im dritten Schritt untersucht, inwiefern dies Einfluß auf
die mechanischen Eigenschaften (Druck- und Zugfestigkeit, Härte, Dehnung) und auf die
elastischen Konstanten hat (Kap. 7.2). Im nächsten Schritt erfolgt mittels EBSD- und
TEM-Untersuchungen die Charakterisierung der A2/B2-Phasengrenzfläche, welche einen
wesentlichen Einfluß auf das Verformungsverhalten [23] der eutektischen TiFe-Legierung
hat (vgl. Kap. 4.3.3). Dabei steht die Untersuchung der chemischen Zusammensetzung
der A2/B2-Phasengrenze, eventuell vorhandener Fehlstellen, innerer lokaler Spannungen
und die Orientierung der beiden Phasen zueinander im Vordergrund. Im letzten Kapitel
(Kap. 8) wird, basierend auf Arbeiten von Song et al. [29], in denen Untersuchungen an 3
mm Ti-Fe-Sn-Stäben mit unterschiedlichen Sn-Gehalten dargelegt werden, 6 at.% Sn als
drittes Element in das Ti-Fe-System zulegiert. Dadurch wird die Ti63,5Fe30,5Sn6-Legierung
in situ analog zu den rasch erstarrten Ti-Fe-Proben hergestellt. Es wird untersucht, wel-
chen Einfluss die Zugabe eines tiefschmelzenden Elements, wie Sn, auf die Bildung des
eutektischen Gefüges und die mechanischen Eigenschaften hat. Außerdem sollte analy-
siert werden, ob es möglich ist auch bei größeren Probendimensionen (hier: Knopf: h = 10
mm, ⊘ = 38 mm und Stab: l = 100 mm, ⊘ = 8 mm) ein rein ns bimodales eutektisches
Gefüge herzustellen. In Kapitel 9 werden die Ergebnisse zusammenfassend diskutiert und
der Ausblick verweist auf Aspekte für weiterführende Arbeiten.
2 Grundlagen
2.1 Titan und Titan-Legierungen
Titan ist in die Materialklasse der Nichteisenmetalle einzuordnen. Die Eigenschaften der
Metalle beruhen im wesentlichen auf dem metallischen Bindungscharakter der Atome im
Kristallgitter. Mit einer Dichte von 4,51 g/cm3 gehört Ti zu den Leichtmetallen und ist
aufgrund der hohen spezifischen Festigkeit und sehr guten Korrosionsbeständigkeit ein
erfolgversprechender Werkstoff für den Einsatz in der Luft- und Raumfahrt, in der Medi-
zintechnik und auch im Freizeitbereich [10]. Durch gezielte Herstellungsbedingungen und
Legierungsauswahl kann eine große Vielfalt von physikalischen, mechanischen und techno-
logischen Eigenschaften erzielt werden. Das Einsatzgebiet von Ti und Ti-Legierungen ist
damit recht vielfältig [10]. Reines Ti tritt in verschiedenen Gittermodifikationenn auf, wo-
bei jede Modifikation innerhalb eines bestimmten Temperaturintervalls stabil ist: Neben
der hexagonalen α-Phase ist die zweite, bei Ti-Legierungen vorkommende Kristallstruk-
tur, die kubisch raumzentrierte (krz) β-Phase. Diese ist eine Hochtemperaturphase und
oberhalb der β-Transus-Temperatur von 882 ◦C für Reintitan stabil. Die Kristallstruktur
der α- und β-Phase sind in Abbildung 2.1 dargestellt [37].
Abbildung 2.1: Kristallstruktur der α- und β-Phase [37].
Durch gezieltes Zulegieren bestimmter Elemente kann der Existenzbereich des α-Ti zu
höheren Temperaturen (oberhalb 882 ◦C) bzw. der des β-Ti zu niedrigeren Temperatu-
ren (unterhalb 882 ◦C) erweitert werden. In Abbildung 2.2 ist der Einfluss bestimmter
Legierungselemente auf die Zustandsdiagramme von Ti-Legierungen schematisch darge-
stellt [10].
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Abbildung 2.2: Einfluss der Legierungselemente auf das Zustandsdiagramm von Ti-
Legierungen [10]. Sn und Fe sind die die in dieser Studie zulegierten
Elemente.
α-stabilisierende Elemente, wie Al, O, N, C, erweitern den Existenzbereich von α-Ti zu
höheren Temperaturen. Im Gegensatz dazu verschieben β-stabilisierende Elemente, wie V,
Fe, Cr, Co, Nb, Ta, den Existenzbereich von β-Ti zu tieferen Temperaturen. Im Falle der
isomorphen (strukturgleichen) Legierungselemente kann eine Stabilisierung der β-Phase
bei Raumtemperatur erreicht werden. Durch Zugabe eutektoider Legierungselemente, zu
denen Fe gehört, kommt es zur Bildung einer intermetallischen Verbindung mit Ti. Neu-
trale Legierungselemente, wie Sn und Zr, beeinflussen den Umwandlungspunkt (β → α)
fast nicht. In dieser Studie wurden Fe als β-stabiliesierendes Element, und teilweise auch
Sn, ein neutrales Legierungselement, hinzugefügt.
Nach dem Gefügeaufbau (bei Raumtemperatur) werden die Ti-Legierungen in α- und
”
ne-
ar“ α-Legierungen, (α+β)-Legierungen, metastabile β- und β-Legierungen unterteilt [38].
Umfassende Beschreibungen über die Struktur, sowie die thermischen und mechanischen
Eigenschaften der unterschiedlichen Legierungen sind in der Literatur zu finden [10,
38]. Die am häufigsten zum Einsatz kommende Legierungsgruppe ist die der (α+β)-
Legierungen. Diese weisen bei Raumtemperatur einen β-Volumenanteil von 5% bis 40vol.%
auf. Zu denen mit Abstand gebräuchlisten Ti-Legierungen zählt die (α+β)-Legierung Ti-
6Al-4V, begründet durch die vorteilhaften Eigenschaften, wie zum Beispiel geringe Dichte,
hohe Festigkeit und Duktilität. Sie ist weitestgehend erforscht und der Einsatz dieser Le-
gierung vor allem in Luft- und Raumfahrt sich bewährt [10].
Die Bedeutung der β-Ti-Legierungen hat in den letzten Jahren stark zugenommen, denn
durch Aushärten konnten extrem hohen Festigkeiten von über 1400 MPa erreicht wer-
den. Die Komplexität des Gefüges der β-Ti-Legierungen erlaubt es, das Verhältnis von
Festigkeit zu Bruchzähigkeit zu optimieren. In Tabelle 1 sind die allgemeinen Vor- und
Nachteile von Ti-Legierungen gegenübergestellt.
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Tabelle 1: Vor- und Nachteile von Ti-Legierungen. *. . .bei einigen Legierungen [10].
Vorteile Nachteile
- hohe Festigkeit bei geringer Dichte - hohe Dichte
- niedriger E-Modul - niedriger E-Modul
- hohe Festigkeit/hohe Zähigkeit - mäßige Hochtemperatureigenschaften
- hohe Ermüdungsfestigkeit - kleines Prozessfenster*
- gute Durchhärtbarkeit - hohe Entwicklungskosten
- niedrige Umformtemperaturen - Seigerungsprobleme
- Kaltumformbarkeit* - große Rückfederung
- einfache Wärmebehandlung - mikrostrukturelle Instabilität
- exzellente Korrosionsbeständigkeit* - geringe Korrosionsbeständigkeit*
- Blechherstellung - Löslichkeit für interstitielle Elemente
- kostengünstige thermomech.
Behandlung
Die steigenden Anforderungen an Ti-Basis-Werkstoffe, z.B. die gezielte Einstellung der
thermischen und mechanischen Eigenschaften der zum Einsatz kommenden Materiali-
en, erfordert die Entwicklung spezieller Ti-Legierungen bzw. Ti-Basis-Werkstoffe. Neben
den erforderlichen Eigenschaften des Materials steht auch der wirtschaftliche Aspekt mit
möglichst kurzen Prozessrouten und kostengünstiger Herstellung im Vordergrund. Die
Herstellung kommerzieller Ti-Legierungen erfolgt oft in mehreren Prozessschritten. Die
thermomechanische Behandlung von β-Ti-Legierungen zur Einstellung der grundlegen-
den Gefüge besteht beispielsweise aus Umformen und anschließender Wärmebehandlung.
Aufgrund der zuvor genannten Eigenschaften der Ti-Legierungen gehen die Bestrebungen
dahin, die Festigkeit bzw. Bruchzähigkeit der Ti-Basis-Werkstoffe weiter zu optimieren.
In den letzten Jahren wurden mit den nanostrukturierten/ultrafeinkörnigen (ns/ufk) und
bimodalen Ti-Legierungen neue Materialklassen entwickelt (Abschnitt 2.8). Sie sind zu-
kunftsweisend, da sie sich durch deutlich höhere Festigkeiten als die kommerziellen Ti-
Legierungen auszeichnen [19].
2.2 Das binäre System Ti-Fe
2.3 Phasendiagramm, Gleichgewichts-/ Nichtgleichgewichtsprozesse
Anhand des binären Ti-Fe-Phasendiagramms wird der Erstarrungverlauf der Ti-Fe-Le-
gierung im Gleichgewicht beschrieben (vgl. Abb. 2.3). Umfassende Forschungsarbeiten
hinsichtlich der Prozessrouten zur gezielten Gefügeentwicklung bzw. -modifizierung und
somit zur Einstellung der mechanischen Eigenschaften belegen, dass das Material durch
die Methode der Rascherstarrung (Kupferkokillenguß) deutlich verbesserte Eigenschaften
Seite: 12 Grundlagen
in Bezug auf Druckfestigkeit und Dehnung besitzt. Dies resultiert aus den Charakteristika
der Prozessrouten, durch die die Einstellung bestimmter vorteilhafter Gefügeeigenschaften
entsteht [21, 31, 39, 40]. Durch die Erstarrung eutektischer Systeme bei hohen Abkühl-
raten können solche vorteilhaften Gefügeeigenschaften, wie z.B. ein ns/ufk-Gefüge in situ
hergestellt werden.
Das Ti-Fe-System ist ein Legierungssystem bei dem auf der Ti-reichen Seite bei 70,5 at.% Ti
(vgl. Abb. 2.3, Punkt E) eine eutektische Umwandlung stattfindet.
Abbildung 2.3: Das Phasendiagramm TiFe [41].
Da der Fokus der Arbeit auf der Analyse des zweiphasigen Ti-Fe-Eutektikums, dessen mi-
krostrukturellen und mechanischen Eigenschaften liegt, wird im folgenden auf die Kristall-
struktur (Abschnitt 2.3.1) und das Umwandlungsverhalten der Ti100−xFex-Legierungen
(x = 15; 29,5; 49,5) bei der Erstarrung im Gleichgewicht eingegangen. Der Fe-Gehalt
wird, wie in Abbildung 2.3 zu erkennen ist, so gewählt, dass neben dem Eutektikum
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(x = 29,5) die einzelnen Gefügebestandteile als einphasige Materialien (x = 15 und 49,5)
hergestellt wurden. Mit dieser Vorgehensweise werden die mechanischen Eigenschaften
der einphasigen Materialien ermittelt, sodass anschließend die mechanischen Eigenschaf-
ten des zweiphasigen Gefüges (x = 29,5) besser analysiert und verstanden werden können.
Wird das zweiphasige Gefüge als Kompositwerkstoff betrachtet, so könnten die Modelle
bzw. die Eigenschaften die die Verformungsmechanismen von Verbundwerkstoffen bestim-
men (z.B. Mischungsregel,
”
Pull-Out“, Stabilität der Phasengrenzfläche, evtl. Texturie-
rung der Lamellen, Homogenität/Verteilung der Phasenbestandteile etc.), zum Verständ-
nis des Verformungsverhaltens des eutektischen TiFe-Gefüges beitragen. Reines Ti hat
einen Schmelzpunkt von 1668 ◦C und weist wie in Abschnitt 2.1 beschrieben, eine poly-
morphe Umwandlung auf. Während es unterhalb von 882 ◦C in einer hexagonalen Struktur
vorliegt (Strukturtyp: A3), existiert oberhalb dieser Temperatur die krz β-Phase (Struk-
turtyp: A2). Die β → α-Umwandlung von reinem Ti lässt sich durch eine beschleunigte
Abkühlung aus dem β-Gebiet nicht unterdrücken. β-Ti ist bei Raumtemperatur nicht
stabil. Durch Zulegieren sogenannter β-stabilisierender Elemente (vgl. Kap. 2.1), wie zum
Beispiel Fe, kann β-Ti als metastabile Phase bei Raumtemperatur hergestellt werden. Fe
bildet dabei mit Ti einen Mischkristall, d.h. es wird ein Gitterplatz des Ti-Atoms durch
ein Fe-Atom ersetzt (Substitutionsmischkristall). α-Ti besitzt bei 595 ◦C die maximale
Löslichkeit für Fe (x = 0,04). Unter Gleichgewichtsbedingungen kann bei einer Tempera-
tur von 1085 ◦C maximal 22 at.% Fe in β-Ti gelöst werden. In einem Temperaturbereich
zwischen 595 ◦C und 1085 ◦C kann ein Fe-Gehalt von x = 15 bis 22 in β-Ti gelöst wer-
den. Unterhalb 595 ◦C findet bei x = 15 (Abb. 2.3, blaue Linie Ti85Fe15) ein eutektoider
Zerfall in die Gefügebestandteile α-Ti und in die TiFe intermetallische Phase (TiFe IP)
statt. Die eutektische Zusammensetzung des binären Systems liegt bei Ti70,5Fe29,5 (Abb.
2.3, rote Linie). Bei der Abkühlung aus der Schmelze (L) erfolgt bei einer Temperatur
von 1085 ◦C die eutektische Erstarrung (Punkt E). Das Ti-Fe-Eutektikum besteht aus
β-Ti(Fe) und TiFe IP. Bei Einhaltung des thermodynamischen Gleichgewichts liegen bei
595 ◦C β-Ti(Fe) mit 15 at.% gelöstem Eisenanteil sowie die TiFe IP mit einem Fe-Gehalt
von x = 47,5 nebeneinander vor. Unterhalb von 595 ◦C erfolgt die eutektoide Umwand-
lung. Das Gefüge, bestehend aus der festen, metastabilen β-Ti(Fe) Hochtemperaturphase
und der TiFe IP zerfällt. Dabei zerfällt bei 595 ◦C die metastabile β-Ti(Fe)-Phase in
TiFe IP (
”
Sekundär“) und in α-Ti. Da bei eutektischer Zusammensetzung beide Pha-
sen gleichzeitig entstehen, diese aber verschiedene Zusammensetzungen haben, erfolgt die
Umwandlung unter Entstehung einer lamellenartigen Morphologie. Durch kurzreichweiti-
ge Diffusion werden dabei die Konzentrationsunterschiede eingestellt. Die intermetallische
TiFe Phase ist bei Raumtemperatur stabil. Die maximale Löslichkeit von Fe in der TiFe
IP liegt ebenfalls bei 1085 ◦C vor und wird nach Massalski et al. [41] mit x = 47,5 ange-
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geben. Diese Betrachtungen gelten wie oben beschrieben nur für gleichgewichtsnahe, d.h.
hinreichend langsame, Abkühlbedingungen.
Rascherstarrung
Bei schneller Abkühlung, wie sie bei technischen Herstellungsprozessen vielfach auftritt,
laufen die Umwandlungsvorgänge verändert ab bzw. können vollständig unterdrückt wer-
den. Die Gleichgewichtslinien werden zu tieferen Temperaturen verschoben, wobei die-
ser Vorgang für jede Gleichgewichtslinie entsprechend des Phasendiagramms [41] je nach
Abkühlgeschwindigkeit unterschiedlich ist (vgl. Abschnitt 2.5.1). Das hat zur Folge, dass
sich auch die Schnittpunkte dieser Linien (eutektischer Punkt: Ti70,5Fe29,5 bei 1085
◦C und
eutektoider Punkt: Ti85Fe15 bei 595
◦C) zu veränderten Konzentrationen und zu tieferen
Temperaturen verlagern [42, 43]. Außerdem kann es zu einer
”
Aufweitung“ des eutekti-
schen bzw. eutektoiden Punktes kommen. Bei hinreichend hoher Abkühlgeschwindigkeit
kann die eutektoide Umwandlung von β-Ti(Fe) unterdrückt werden, sodass β-Ti(Fe) bei
Raumtemperatur als metastabile Phase vorliegt.
2.3.1 Kristallstrukturen der eutektischen Phasen
Das Besondere neben den zuvor genannten Eigenschaften des Ti-Fe-Systems ist die jewei-
lige Kristallstruktur der einzelnen Gefügebestandteile bei der Bildung des Eutektikums.
Oberhalb von 595 ◦C bzw. auf Grund hinreichend hoher Abkühlraten besteht das Gefüge
bei Raumtemperatur aus β-Ti(Fe) und TiFe IP. β-Ti(Fe) bildet eine Wolframstruktur aus,
was dem Strukturtyp A2 entspricht. Diese Phase hat die Raumgruppe Im3m, d.h. es ist
ein krz-Gitter. TiFe IP bildet eine B2- (auch CsCl-) Struktur, die durch die Raumgruppe
Pm3m beschrieben werden kann [44]. Diese Struktur ist durch Verbindung der Elemente
Ti und Fe, die die stöchiometrische Zusammensetzung AB haben, charakterisiert. In der
vollständig geordneten B2-Struktur befindet sich die Atomsorte 1 (Ti) auf der Gitterpo-







) der Einheitszelle. Im Gegensatz dazu ist die β-Ti(Fe)-Phase ungeordnet. Beide
Phasen haben einen ähnlichen kristallchemischen Charakter. Sie gehören beide zu dem ku-
bischen Kristallsystem und sind im Gegensatz zu anderen Kristallsystemen, z.B. zu einem
triklinen System, eine hochsymmetrische Kristallklasse. In Bezug auf die Gitterparameter
der beiden Phasen (Kap. 7 Tab. 16), ergibt sich ein Unterschied des Gitterparameters
von etwa 6,4%. Basierend auf den Gitterparametern zweier nebeneinander vorliegender
Kristalle gibt es, wie im folgenden Abschnitt dargelegt wird, verschiedene Ansätze zur
Beschreibung der sch ausbildenden A2/B2-Phasengrenzfläche.
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der beiden Bravaisgitter der A2- (links) und
B2-Kristallstruktur (rechts) [45].
Die bevorzugte Gleitebene der krz Einheitszelle ist die {110} Ebene [2]. Sie ist die Atom-
lage mit der dichtesten Packung. Bei Anlegen einer Spannung ist dies der Bereich, an dem
die kleinste kritische Schubspannung nötig ist, um eine Versetzungsbewegung zu erzeugen.
Zur Bestimmung der Gleitebenen des kubisch primitiven Systems mit CsCl-Struktur gibt
es verschiedene Ansätze [46], auf die in Abschnitt 2.3.3 näher eingegangen wird.
2.3.2 Klassifizierung von Phasengrenzflächen
Die Charakteristik von Phasengrenzflächen wird im allgemeinen durch die Gitterparame-
ter der einzelnen Phasen und durch die Orientierung der einzelnen Kristallite festgelegt.
Wenn die Gitterparameter der beiden Phasen minimal verschieden sind und es keine Ori-
entierungsunterschiede der beiden Phasen zueinander gibt, entsteht eine kohärente Pha-
sengrenze (Abb. 2.5 a) [2]. Alle Gitterebenen setzen sich über die Phasengrenzfläche stetig
fort. Wenn bei gleicher Kristallstruktur beide Phasen in Zwillingsbeziehung (Abb. 2.6) zu-
einander stehen, kann sich auch eine kohärente Phasengrenze bilden [47]. Zwillinge sind
gesetzmäßige Verwachsungen von Kristallbereichen gleicher Art, deren Kristallbereiche
symmetrisch zueinander liegen. Sie können insbeondere durch hohe Kühlraten beim Er-
starren während des Kristallwachstums entstehen [47]. Vergrößert sich der Unterschied
der Gitterkonstanten weiter, erhöht sich durch die Verzerrung der Gitter der einzelnen
Phasen die elastische Energie der Phasengrenze. Kleber et al. [44] zeigen, dass diese soge-
nannte Fehlpassung bei einem Unterschied der Gitterparameter bis zu 5% durch elastische
Deformation an der Phasengrenze kompensiert werden kann. Ist es aufgrund eines hohen
Gitterparameterunterschiedes energetisch günstiger, die Fehlpassung durch den Einbau
von Stufenversetzungen zu kompensieren und damit die Kohärenzspannung herabzuset-
zen, entsteht eine teilkohärente Grenzfläche (Abb. 2.5 b) [2]. In dem Fall setzen sich
nicht alle Gitterebenen stetig durch die Grenzfläche fort. Haben beide Phasen verschie-
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dene Gitterstrukturen, so geht die Kohärenz an der Grenze vollständig verloren, und es
entsteht eine inkohärente Phasengrenze (Abb. 2.5 c) [2]. Grundlegend wird immer die
Atom-Anordnung bevorzugt, die energetisch am günstigsten ist [2].
Abbildung 2.5: Struktur von Phasengrenzflächen a) kohärent, b) teilkohärent und c) in-
kohärent [2].
Abbildung 2.6: Zwillingsbeziehung zwischen Phase A und B mit Zwillingsebene (101) [47].
Kleber et al. [44] beschreiben weiterhin, dass bei einem Unterschied der Gitterparameter
zwischen 5% und 15% eine effektive Fehlpassung auftritt, die sich an der Phasengrenz-
fläche periodisch fortsetzen kann. Dies wird auch als Fehlpassungsversetzung (
”
misfit dis-
locations“) bezeichnet. Es entstehen an der Phasengrenze innere elastische Spannungen.
Bei einem Unterschied des Gitterparameters von weniger als 15% besteht ausserdem die
Möglichkeit der Bildung einer epitaktischen Orientierungsbeziehung beider Phasen [44].
Aufgrund des ähnlichen kristallchemischen Charakters der beiden Phasen dieser Studie
(A2 und B2), könnte es zur Bildung dieser bestimmten Orientierungsbeziehungen (Epita-
xie) kommen. Für eutektische Systeme gibt es keine einheitliche Behandlung aller be-
obachtbaren Grenzflächenphänomene. Die Bildung der Phasengrenzfläche wirkt sich auf
deren Stäbilität und diese auf die mechanischen und physikalischen Eigenschaften des eu-
tektischen Gefüges aus. In Tabelle 2 sind Beispiele für die Wirkung von Grenzflächen auf
die Herstellung und Eigenschaften eutektischer Komposite zusammengefasst. Wobei sich
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die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit stets auf die fest/fest-Phasengrenze beziehen.
Tabelle 2: Die Wirkung der Grenzfläche auf die Herstellung und Eigenschaften eutekti-
scher Komposite [48].
Kristall- Morphologie Eigenschaften






fest- Keimbildung Rauheit der Warmrißan-
flüssig (homogen- Phasengrenze fälligkeit
heterogen) (Habitus der von Guß-
Wachstum Phasen, Klassifi- legierungen
(Unterkühl- zierung)
barkeit)
fest- Faser-, Scherfestig- Korrosion elektrische,
fest Lamellen- keit (Span- an Korn- u. magnetische,





2.3.3 Eigenschaften intermetallischer Phasen mit B2-Struktur
Intermetallische Phasen lassen sich allgemein durch folgende Eigenschaften charakteri-
sieren: Sie weisen eine starke atomare Bindung auf, die überwiegend metallisch ist. Sie
nimmt nicht grundsätzlich mit steigender Temperatur ab, was für Hochtemperaturan-
wendungen vorteilhaft ist. Die geordnete Struktur weist eine geringe Selbstdiffusion auf,
was sich in einer guten Kriechbeständigkeit widerspiegelt und das Material ebenfalls für
Hochtemperaturanwendungen empfiehlt [49, 50]. Der relativ hohe E-Modul nimmt nur
geringfügig mit steigender Temperatur ab. Weiterhin zeichnen sich intermetallische Ver-
bindungen durch eine geringe Streckgrenze und gute Oxidationsbeständigkeit aus. Nach-
teilig ist vor allem die geringe Duktilität der meisten intermetallischen Verbindungen.
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Sie bilden eine komplexe, niedrigsymmetrische Einheitszelle, wodurch es nur eine geringe
Anzahl an Gleitsystemen gibt [51]. Nach dem Mises-Kriterium sind allgemein mindestens
fünf unabhängige Gleitsysteme in einem polykristallinen Material für eine homogene Ver-
formung notwendig [4]. Ursachen für die begrenzte bzw. nicht vorhandene Duktilität sind
die eingeschränkte Möglichkeit der Quergleitung und inkohärente Korngrenzen, die das
Fortsetzen der Gleitung über die Phasengrenzen behindern/erschweren [51, 52]. Es gibt
in der Gruppe der geordneten intermetallischen Verbindungen mit CsCl-Struktur 22 Ver-
bindungen, die eine außergewöhnlich hohe Duktilität aufweisen. Dies sind binäre (R-M-)
Verbindungen bestehend aus einem Übergangsmetall (M) und einem Seltenen Erd Ele-
ment (R). Gschneidner et al. [52, 53], Davis et al. [51] und Lautenschlager et al. [46]
haben diese Verbindungen umfassend untersucht, da die Steigerung der Duktilität von in-
termetallischen Verbindungen für die Anwendung in der Praxis von hoher Bedeutung ist.
Dieses für intermetallische Verbindungen ungewöhnliche Verhalten wird über die Elektro-
nenkonfigurationen der B2-RM-Phasen erklärt [51–54]. Als weiteren Denkansatz über die
Voraussage der elastischen Eigenschaften wird das Verhältnis von Scher- zu Kompressi-
onsmodul als charakteristische Größe µ genannt [51]. Demnach ist das Material duktil,
wenn µ > 0,4 und spröde sofern µ < 0,5. Lautenschlager et al. [46] und Gschneidner et
al. [52] bestimmten unter Berücksichtigung der Atomradienverhältnisse anhand des so-
genannten CsCl-Modells harter Kugeln die Gleitsysteme in der CsCl-Struktur. Es wurde
gezeigt, dass die üblichen krz Gleitsysteme {321} 〈111〉, {211} 〈111〉 und {110} 〈111〉 sowie
{110} 〈110〉, {110} 〈110〉 und {100} 〈100〉 alle in CsCl-Materialien sehr wahrscheinlich
auftreten. Welches Gleitsystem aktiviert wird, hängt von dem Verhältnis der Atomra-
dien, der Bindungsart, der Kristallorientierung und der Neigung der Versetzungen zur
Bildung von Antiphasengrenzen, sowie der Bildung von Stapelfehlern ab. Im Wesentli-
chen läuft die Scherung mit steigender Belastung des Materials in folgenden Schritten
ab: 1. perfekt geordnete B2-Struktur des Kristalls, 2. Entstehung und Bewegung von
Versetzungen, 3. Bildung einer Antiphasengrenze und schließlich 4. das Aufbrechen der
Atombindungen und Rissbildung. Der atomar ablaufende Mechanismus einer Scherung
entlang der [312]-Richtung ist in Abbildung 2.7 gezeigt [46]. Desweiteren werden die B2-
Verbindungen nach Lautenschlager et al. [46] in Abhängigkeit vom Bindungstyp in drei
Klassen eingeteilt. Klasse A hat hauptsächlich ionischen Charakter mit einem geringen
kovalenten Anteil. Diese besteht aus einer elektropositiven und einer elektronegativen
Atomsorte (z.B. Cs+Cl−) und existiert ausschließlich nahe der stöchiometrischen Zusam-
mensetzung. Klasse B zeigt im Wesentlichen metallischen Bindungscharakter, wobei die
Bindung durch einen gerichtet kovalenten Anteil zusätzlich verstärkt wird. Eine starke
Fernordnung, hohe Bildungsenthalpie und hohe kongruente Schmelzpunkte zeichnen diese
Klasse aus. Die kovalente Bindungskomponente verursacht dabei eine Richtungsabhängig-
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keit im Metallverbund. Die Verbindungen der Klasse C weisen metallischen Charakter mit
einem geringen kovalenten Anteil auf und entsprechend wird keine Richtungsabhängigkeit
beobachtet. Folglich zeichnen sich diese durch gute Duktilität aus. Bevor sie schmelzen
durchlaufen sie einen Ordnungs-Unordnungs-Übergang über einen bestimmten Tempera-
turbereich. Typische Vertreter sind die CuZn- und TiFe-IP [46].
Abbildung 2.7: Schematische Darstellung des Ablaufs der Scherung bei intermetallischen
Phasen mit B2-Struktur entlang der [312]-Richtung (nach [46]).
Gegenwärtig ist das duktile Verhalten intermetallischer Verbindungen eine Besonder-
heit, da es voraussichtlich nur bei einer begrenzten Anzahl an intermetallischen AB-
Verbindungen mit B2- (CsCl-) Struktur auftritt [52, 54].
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2.4 Erstarrung von Schmelzen
Der Prozess der Erstarrung von Schmelzen wird im Allgemeinen in zwei Teilprozesse, die
Keimbildung und das Kristallwachstum, eingeteilt. Die allgemeinen Grundlagen dieser
Kristallisationsvorgänge sind in vielen Arbeiten umfassend beschrieben [3, 43, 55].
Die thermodynamischen Grundlagen, auf denen jeder Erstarrungsprozess beruht, können
nach Gleichung (1) beschrieben werden. Diese Gleichung beschreibt die thermodynami-
schen Aspekte der Kristallisation und zeigt, dass die freie Enthalpie, G, der festen und
flüssigen Phase von der Enthalpie, H, der Entropie, S, und der Temperatur, T, abhängt.
G = H − TS (1)
Ein System befindet sich immer dann im Gleichgewicht, wenn seine freie Enthalpie, G, den
kleinstmöglichen Wert hat. Entsprechend der minimalen freien Energie des Systems stellt
sich die Struktur, Zusammensetzung und Größe der einzelnen Phasen ein. Anhand dieser
Regel kann abgeleitet werden, welche Phasen bei einer bestimmten Temperatur und ei-
nem bestimmten Druck im Gleichgewicht stabil sind. Am Schmelzpunkt haben die beiden
Phasen die gleiche freie Enthalpie (Gk = Gs, s. . .Schmelze und k. . .Kristall), und stehen
somit im Gleichgewicht. Durch die Betrachtung der thermodynamischen Potentialdiffe-
renz (Differenz der freien Enthalpie zwischen Gk und Gs der Phasen) kann bei gegebener
Temperatur (und konstantem Druck) eine Aussage über die Stabilität des Systems getrof-
fen werden. Ist T > Tm (Tm. . .Schmelztemperatur), hat die Schmelze die geringere und
ist T < Tm hat der Kristall die geringere freie Enthalpie. Bei Unterkühlung der Schmelze
beziehungsweise Überhitzen des Kristalls wirkt pro Volumeneinheit eine treibende Kraft,
∆gu.
∆gu = gs − gk (2)
gs. . .freie spezifische Enthalpie der Schmelze,
gk. . .freie spezifische Enthalpie des Kristalls
Unter Annahme einer linearen Änderung der freien Enthalpie der Phasen erhält man
quantitativ den in Abbildung 2.8 dargestellten Verlauf. Ist T < Tm, dann ist die Keim-
bildung prinzipiell nur möglich, wenn eine kritische Größe, r0 , überschritten wird. Es
ist je nach Legierungszusammensetzung eine bestimmte Unterkühlung der Schmelze zur
Keimbildung nötig. Es wird dabei zwischen homogener und heterogener Keimbildung un-
terschieden. Im Fall der homogenen Keimbildung ist die Keimbildungswahrscheinlichkeit
im ganzen System gleich. Für das Auftreten dieser Art der Keimbildung ist eine extrem
hohe Reinheit und ein neutraler Tiegel bei der Herstellung Vorraussetzung [48].
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Abbildung 2.8: Die spezifische freie Enthalpie vom Kristall, gk, und der Schmelze, gs, in
Abhängigkeit von der Temperatur ( — Gleichgewicht, - - - spezifische freie
Enthalpie, gr, von dem Kristallkeim mit dem Radius, r) [48].
Die heterogene Keimbildung, die normalerweise in der Praxis auftritt, geht stets von
Fremdkörpern (z.B. Verunreinigungen, Oberfläche des Schmelztiegels etc.) aus. Die Wahr-
scheinlichkeit einen Keim in der Schmelze zu finden, ist ortsabhängig.
Unter Voraussetzung einer homogenen Keimbildung wird von der Bildung eines kugelförmi-








Der erste Term in Gleichung (3) beschreibt den Beitrag der gewonnenen Volumenenergie
und der zweite die aufzubringende Oberflächenenergie für die Keimbildung. Für T ≥ Tm
ist ∆Gk immer positiv, da die treibende Kraft in dem Fall ∆gu ≤ 0 ist. Aus thermody-
namischen Aspekten können sich keine stabilen Keime bilden. Erst wenn ein kritischer
Keimradius, r0 , überschritten ist, entsteht ein stabiler, wachstumsfähiger Keim. Die freie
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Die Arbeit zur Bildung eines stabilen Keims wird als Keimbildungsarbeit, ∆G0 , bezeichnet
und ist wie folgt definiert:







F0 beschreibt die Oberfläche des kritischen Keims. Die kritische erforderliche Arbeit zur
Keimbildung beträgt 1/3 der Oberflächenenergie des Keims. Bei der Erstarrung von metal-
lischen Schmelzen findet, wie zuvor erwähnt, fast ausschließlich heterogene Keimbildung,
∆Ghet, statt. Die Keimbildungsarbeit zur Einleitung der heterogenen Keimbildung ist im
Vergleich zur homogenen Keimbildung vermindert und ergibt sich aus:
∆Ghet = f∆G0 (6)
Hinsichtlich geometrischer Gegebenheiten der Gleichgewichtsgestalt eines Keims (Abb. 2.9)
auf einer ebenen Oberfläche ergibt sich aus dem Oberflächenspannungsgleichgewicht der
Faktor, f.
Abbildung 2.9: Schematische Darstellung der Gleichgewichtsgestalt eines flüssigen Trop-




(2 + cosθ)(1 − cosθ)2 (7)
θ. . . Benetzungswinkel
Der zweite Teilprozess der Kristallisation ist das Kristallwachstum, das hauptsächlich
durch die Ableitung der Erstarrungswärme bestimmt wird. Die treibende Kraft ist somit
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der Temperaturgradient im System. An der Erstarrungsfront hat der Temperaturgradient
eine Unstetigkeit, da dort die Wärmequelle existiert (Abb. 2.10 [48]). Bei Fortschritt der
Erstarrungsfront um dx im Zeitintervall, dt, wird die Wärmemenge hs pro Zeiteinheit




) = hs · v (8)
Sofern die Wärmeableitung durch den Kristall erfolgt, ist vor der Erstarrungsfront ein
Kristall. Dieser erreicht ein Gebiet höherer Temperatur und bildet sich wieder zurück.
Es entsteht eine ebene, stabile, sich bewegende Erstarrungsfront (vgl. Abb. 2.10 a). Wird
das System unterkühlt, kann die Erstarrungswärme durch die Schmelze abgeführt werden
und es entsteht eine Unregelmäßigkeit an der Erstarrungsfront (vgl. Abb. 2.10 b). Dies
bedingt ein dendritisches Wachstum.
Abbildung 2.10: Temperaturverlauf bei Wachstum eines Kristalls in der Schmelze: a)
Wärmeabfuhr durch den Kristall und b) durch die Schmelze [48].
Eine umfassende Beschreibung über die Vielzahl der möglichen Wachstumsphänomene
und deren Abhängigkeiten in verschiedenen Systemen sind in [2] detailliert beschrieben.
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2.5 Das eutektische System
Bei einer eutektischen Zusammensetzung bilden sich am Schmelzpunkt, Te, zeitgleich zwei
Phasen mit unterschiedlicher Zusammensetzung aus der Schmelze. Aus technischen und
energetischen Gründen ist die Herstellung von binären eutektischen Systemen von großer
Bedeutung, da der Schmelzpunkt eines Eutektikums stets unterhalb der Schmelztempera-
tur TLiq der einzelnen Elemente liegt. Eutektische Legierungen bilden besondere Formen
von Erstarrungsgefügen, auf die im Abschnitt 2.5.3 näher eingegangen wird. Da bei eu-
tektischen Systemen unter bestimmten Erstarrungsbedingungen nur ein Prozessschritt,
nämlich die rasche Erstarrung der Schmelze, nötig ist, um einen ufk/ns-Werkstoff herzu-
stellen, wird auch von einem
”
in situ Verbundwerkstoff“ gesprochen [2]. Unter Gleichge-
wichtsbedingungen kristallisiert die Schmelze vollständig in zwei feste Phasen bei einer,
je nach Legierungszusammensetzung unterschiedlichen, definierten Temperatur.
2.5.1 Metastabile Legierungen
Durch die Rascherstarrung von Schmelzen ist es möglich, das System im Nichtgleichge-
wicht
”
einzufrieren“, d.h. auch bei Raumtemperatur können metastabile Phasen vorlie-
gen. In der Literatur [56, 57] werden zwei Effekte umfassend beschrieben. Dabei wird die
Modifizierung der Phasengrenzen eines eutektischem Systems angesprochen. Ein Effekt
ist die Verschiebung des eutektischen Punktes zu tieferen Temperaturen und zu einer
veränderten Zusammensetzung [56]. Trivedi et al. [56] berechnen und belegen anhand
des α-Al/θ-Al2Cu-Systems die Verschiebung des eutektischen Punktes bei hohen Abkühl-
geschwindigkeiten und bei gerichteter Erstarrung. Sie stellen dabei eine mathematische
Lösung des Problems vor und stützen sich im Wesentlichen auf die zwei Einflussgrößen
des eutektischen Wachstums. Dies sind a) die Diffusionsprozesse vor der eutektischen
Wachstumsfront und b) die Kapillarität [56]. In Abbildung 2.11 ist dieser Effekt anhand
der Verschiebung der Phasengrenzflächen des α-Al/θ-Al2Cu Systems gezeigt. Die durch-




0 -Linie) den Verlauf der metastabilen Gleichgewichtslinie. Diese Verschiebung kann
durch Steigerung der Viskosität der Schmelze und durch die Steigerung der konstitutio-
nellen Unterkühlung (vgl. Abschnitt 2.5.4) stattfinden, auch wenn kein Nichtgleichgewicht
vorliegt. Ähnliche Effekte können auch bei anderen Eutektika auftreten.
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Abbildung 2.11: Das α-Al/θ-Al2Cu-Phasendiagramm bei verschiedenen Erstarrungsge-
schwindigkeiten (Pfeil: Verschiebung des eutektischen Punktes) [56].
Ein zweiter Effekt, welcher bei sehr hohen Abkühlgeschwindigkeiten auftreten kann, ist
die
”
Aufweitung“ des eutektischen Punktes. Dies wird damit begründet, dass die Bildung
von Primärdendriten durch die hohe Abkühlgeschwindigkeit unterdrückt wird. Demzu-
folge ist in einem gewissen Konzentrationsbereich nicht ausreichend Zeit zur Bildung der
Primärphase vorhanden und es bildet sich ein rein eutektisches Gefüge [48].
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2.5.2 Keimbildung von eutektischen Systemen
Bei der Erstarrung eines binären Eutektikums aus einer homogenen Schmelze muss vor
Beginn des zeitgleichen Wachstums von jeder Phase mindestens ein Keim gebildet worden
sein. Abbildung 2.12 zeigt schematisch den Wachstumsbeginn einer eutektischen Legie-
rung [48].
Abbildung 2.12: Schematische Darstellung des Wachstumprozesses einer eutektischen Le-
gierung [48].
In a) ist die Keimbildung, in b) das Wachstum der α-Phase und die Anreicherung der
Schmelze an B schematisch dargestellt. In c) ist die Keimbildung der β-Phase und in
d) die Bildung eines Diffusionsfeldes und gleichzeitig e) die Bildung einer Grenzflächen-
krümmung beschrieben (die, z-Achse stellt die Konzentration c dar) . Die zur Keimbildung
nötige Unterkühlung ist für beide Phasen eines Eutektikums verschieden, daher entsteht
normalerweise zuerst eine Phase α. Falls die zuerst wachsende Phase α von β benetzt wird,
wird ein Element (Atom B) mit den energetisch günstigen Grenzflächen an der ersten Pha-
se, bestehend aus dem anderen Element (Atom A) wachsen. Dieser Vorgang wird auch
heterogene bzw. gegenseitige Keimbildung genannt. Dieser Prozess wird durch die erhöhte
Konzentration des Elements B an der Phasengrenze des Kristalls mit der Schmelze weiter
begünstigt. Bei der eutektischen Keimbildung sind weitere Variablen, wie die Konzentra-
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tion der Legierungselemente, die die freien Enthalpiedifferenzen der Phasenübergänge wie
auch die Grenzflächenenergie zwischen Schmelze und Kristall beeinflusst, zu berücksich-
tigen. Detailierte Beschreibungen haben Kurz et al. [48] zusammengefasst.
2.5.3 Klassifizierung eutektischer Gefüge
Umfangreiche Studien von Kurz et al. [48, 58, 59], Trivedi et al. [56, 57] , Chadwick et al.
[42], und Chooksey et al. [60] beschreiben die verschiedenen Kristallisationsphänomene,
deren beeinflussende Parameter und resultierenden eutektischen Gefüge durch physikali-
sche Modelle. Die Mikrostruktur, der Kopplungsgrad (Stärke der Wechselwirkung beider
Phasen) des Wachstums und das allgemeine Problem der Stabilität der Umwandlungs-
front (mikroskopische Ausrichtung der Phasen) bestimmen das Gefüge und somit die
Eigenschaften des Materials. Die eutektischen Gefüge werden anhand ihrer Morphologie
in drei Gruppen klassifiziert [42, 48]:
1. Das durchgehende Gefüge, zu welchem z.B. lamellen- oder faserförmige Eutektika
gehören. Typische Vertreter dieser Gruppe sind NiAl-Cr, Ni-NiBe und Al-CuAl2.
Sie wachsen gemeinsam an der Erstarrungsfront und führen zu Gefügen, die man in
einer Richtung als unendlich ausgedehnt betrachten kann. Auf die Beschreibung des
sogenannten gekoppelten Wachstums, wie es bei der Gefügebildung dieser Gruppe
abläuft, wird in Abschnitt 2.5.4 näher eingegangen. Diese Gruppe der Eutektika
weist meist ein sehr großes Durchmesser-zu-Längenverhältnis auf (1:104). Es ergeben
sich demnach für gerichtet erstarrte Eutektika interessante Verbundeigenschaften.
2. Das unterbrochene Gefüge als zweite Gruppe ist charakterisiert durch die Bildung
von Sphäroliten/Kugeln einer Phase. Ein typisches Beispiel ist das eutektische Al-
Si-System. Das Wachstum läuft nicht mehr bei ungefähr gleicher Temperatur an
der gemeinsamen Phasengrenze ab. Diese Anomalie wird deshalb auch als schwach
gekoppeltes Wachstum bezeichnet.
3. Die spiralförmigen Eutektika, wie z.B. Zn-MgZn2 und Al-Th werden zu einer dritten
Gruppe zusammengefasst.
Nicht alle bisher untersuchten eutektischen Systeme sind anhand des Gefüges eindeutig
in eine der drei Gruppe einzuordnen. Oft sind in einem eutektischen Material Übergänge
von einem zum anderen Gefüge zu finden.
Der Übergang von Lamellen zu Fasern
Das Gefüge mit der kleinsten Wachstumsunterkühlung (Tmin-Kriterium) entsteht bevor-
zugt. Beide Unterkühlungsanteile, TD (Diffusionsanteil) und TG (Grenzflächenanteil) wur-
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den in der Literatur getrennt zur Erklärung des Faser-Lamellen-Übergangs herangezogen.
Der Übergang von Fasern zu Lamellen ist auf zwei Effekte zurückzuführen:
• einerseits auf die Veränderung des Verhältnisses der αβ-Grenzfläche (Grenze/Volumen
zwischen faserigem und lamellarem Gefüge)
• auf die Veränderung der spezifischen αβ-Grenzflächenenergie bei faserigem und la-
mellarem Gefüge.
Cooksey et al. [60] zeigen anhand ihres Modells, dass bei den meisten untersuchten eu-
tektischen Systemen der Faser-Lamellen-Übergang auftitt, bei einem Volumenanteil einer
Phase kleiner als 28%. Dabei wird vorausgesetzt, dass das Diffusionsfeld unverändert
bleibt [60]. Andere Studien [61] nehmen bei ihrer Betrachtung eine gleiche Grenzfläche
beider Gefügebestandteile und ein veränderndes Diffusionsfeld, was über Tmin entschei-
det, an. Durch Gleichsetzen der Diffusionslänge, λ/2, (vgl. Abschnitt 2.5.4, Abb. 2.13 a)
für Lamellen bzw. Fasern, erhalten sie einen Volumenanteil von 32 vol.%. Jackson und
Hunt [62] haben die zuvor genannten Studien zusammengefasst und somit die Wachs-
tumsfunktion für beide Gefüge aufgestellt. Es ergibt sich auch hier ein Volumenanteil der
einen Phase von 32 vol.%, bei der ein Faser-Lamellen-Übergang stattfindet. Grundlegend
ist zu sehen, dass je nach Temperatur und Konzentrationsgradient, stabile und instabile
Phasengrenzflächen entstehen können. Bei der Bildung von stabilen Phasengrenzflächen
können Störungen, wie z.B. Unebenheiten, nach geraumer Zeit wieder abgebaut werden
und eine ungestörte ebene Wachstumsfront setzt sich fort. Handelt es sich um die Ausbil-
dung einer instabilen Phasengrenzfläche, so werden kritische Störungen solange verstärkt,
bis ein neuer stationärer Zustand eintritt. Dieser neue Zustand kann z.B. eine dendritische
Phasengrenze sein [48].
Es werden neben den drei Gruppen der eutektischen Gefüge, welche zusammenfassend
auch als
”
normale eutektische Gefüge“ bezeichnet werden, die
”
anormalen eutektischen
Gefüge“ in der Literatur erwähnt [63]. Die Besonderheit dieser Gefügeart ist das Feh-
len einer gesetzmäßigen Anordnung der beiden Kristallarten. Es sind entsprechend keine
abgegrenzten Körner erkennbar, was wiederum auf einen deutlichen Unterschied im Bil-
dungsmechanismus hinweist. Die regellose Anordnung drückt sich vor allem darin aus,
dass der Orientierungszusammenhang fehlt. Spätere Studien, z.B. über das Ag-Cu- [64],
Co-Sb- [65] und Al-Ge-System [66], zeigen, dass der Übergang, bei dem die Morphologie
wechselt, von der Höhe der Unterkühlung abhängig ist. Diese Temperatur wird als kriti-
sche Unterkühlung bzw. Unterkühlungsgrenze bezeichnet und ist vom jeweiligen eutekti-
schen Legierungssystem abhängig. Allgemein ist das anormale Eutektikum das Ergebnis
schnellerer Erstarrung, es besitzt eine wesentlich höhere thermische Stabilität als das
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lamellare Eutektikum. Durch die Vielzahl der Einflussgrößen, wie Erstarrungs-/ Wachs-
tumsgeschwindigkeit, Temperaturgradient, lokale Zusammensetzung der Schmelze etc. auf
die Ausbildung des Gefüges eutektischer Systeme unter Gleichgewichtsbedingungen, ist es
schwierig, eindeutige Festlegungen über das sich bildende Gefüge zu machen. Insofern ist
es noch schwieriger, Vorraussagen über die Bildung der Morphologie bei der Erstarrung
eutektischer Systeme im Nichtgleichgewicht, d.h. bei hohen Abkühlraten, zu treffen. An
bestimmten eutektischen Systemen (Ag-Cu [67], Ni-Sn [68], Co-Sb [69], Co-Sn [70]) konn-
te ein Übergang von normaler (lamellar) zu anormaler Morphologie ab einer bestimmten
Unterkühlung nachgewiesen werden.
2.5.4 Diffusionsbestimmtes Wachstum und konstitutionelle Unterkühlung
eutektischer Systeme
Die Entwicklung der Theorien über das eutektische Wachtum gehen bis in das Jahr
1914 zurück. Tammann [71] stellte erstmals eine theoretische Deutung des eutektischen
Wachtums unter Berücksichtigung der Diffusionsströme vor der Wachstumsfront auf. Die-
ser theoretische Ansatz zur Lösung des diffusionsbestimmten, gekoppelten Wachstums
wird als Grundlage zur Erklärung des Wachstums von eutektischen Systemen genutzt
[58, 62, 65, 72–74].
Ausgehend vom Wachstum gerichtet erstarrter, durchgehender Lamellen wird ein funk-
tioneller Zusammenhang zwischen dem Lamellenarmabstand, λ, und der Wachtumsun-
terkühlung, ∆TD, betrachtet. Abbildung 2.13 zeigt schematisch die für die Ableitung des
Erstarrungsmodells notwendigen Größen der Legierung (a) und des Gefüges (b).
Die lokale Betrachtung der Erstarrung an der Grenzfläche kann durch den Prozess der kon-
stitutionellen Unterkühlung beschrieben werden. Die sich bewegende fest-flüssig Grenz-
fläche stellt eine bewegliche Wärmequelle und damit eine Quelle oder Senke der Legie-
rungselemente dar. Es bilden sich an der fest-flüssig-Phasengrenze ein Temperatur- und ein
Konzentrationsgradient, der entsprechend ein Wärme- und Stofffluss hervorrufen. Beim
Fortschreiten der Erstarrungs-/Wachstumsfront werden zwei Diffusionsströme unterschie-
den. Einerseits der laterale Diffusionsstrom, der parallel zur Wachstumsfront wirkt (Abb.
2.13, x-Richtung) und durch die periodischen Konzentrationsschwankungen an der Pha-
sengrenze entsteht und andererseits ein Diffusionsstrom senkrecht zur Erstarrungsfront,
dessen Diffusionlänge, δD, (δD»λ/2) vernachlässigbar klein ist. Der laterale Diffusions-
strom entsteht wie folgt: Die Schmelze vor der α-Phase hat eine bestimmte Konzentration,
clα, in der B-Atome gelöst sind. Erfährt das System die erforderliche Unterkühlung, ∆T D,
so kristallisiert die α-Phase mit der Konzentration, csα. In der festen α-Phase können
entsprechend des Phasendiagramms (Abb. 2.13 a) nicht so viele B-Atome gelöst werden,
wie in der Schmelze vorhanden. Entsprechend reichert sich die Schmelze mit der Kon-
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Abbildung 2.13: Schematische Darstellung der Ableitung der für das Erstarrungsmodell
notwendigen Größen der Legierung (a) und des Gefüges (b) [48].
zentration clβ vor der α-Phase bei Kristallisation an B-Atomen an. Der gleiche Vorgang
läuft an der Grenze zwischen Schmelze und β-Phase ab. Dort ist die Schmelze vor der
Erstarrungsfront an A-Atomen angereichert. Es entsteht somit ein laterales Konzentrati-
onsgefälle (Abb. 2.13 b, x-Richtung) vor der Erstarrungsfront. In Bezug auf das eutek-
tische Phasendiagramm (Abb. 2.13 a) kristallisieren bei weiterer Abkühlung gleichzeitig
zwei feste Phasen (α-Phase mit csα, β-Phase mit c
s
β). Dabei muss die Konzentration der
Schmelze vor der α-Phase an A-Atomen und vor der β-Phase an B-Atomen zunehmend
anwachsen. Der erforderliche Konzentrationsausgleich findet durch die laterale Diffusion
der A- bzw. B-Atome statt. Die meisten A-Atome sind demnach bestrebt zur A-reichen
(α-Phase) und die B-Atome zur B-reichen Seite (β-Phase) zu wandern. Es kommt zur
lokalen Anreicherung der Schmelze an A-Atomen vor der α-Phase bzw. B-Atomen vor
der β-Phase, wo die jeweilige Phase weiter kristallisiert. Entsprechend entsteht die cha-
rakteristische Diffusionlänge λ/2. Die Geschwindigkeit des Kristallwachstums und somit
des Fortschreitens der Erstarrungsfront steigt je nach Bildung und Art der Grenzfläche
mit zunehmender Unterkühlung an. Die Unterkühlung für metallische Systeme wird dabei
in einen Diffussions- und einen Grenzflächenanteil aufgeteilt. Der kinetische Anteil ist für
Metalle vernachlässigbar.
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2.5.5 Bestimmung der Erstarrungsgeschwindigkeit nach Jackson und Hunt
Die Theorie von Jackson und Hunt beschreibt den Zusammenhang zwischen Lamellen-
armabstand und der Erstarrungsgeschwindigkeit der Lamellen für die gerichtete eutek-
tische Erstarrung [75]. Sie bildet die Grundlage für die Charakterisierung eutektischer
Systeme, die bei langsamen und mittleren Abkühlraten erstarrt sind. Das Grundmodell
ist das sogenannte
”
Wachstum um die Wette“ [48], bei dem, wie zuvor beschrieben, α-,
β-Lamellen und das αβ-Eutektikum mit bestimmten Geschwindigkeiten wachsen. Dieser
Zusammenhang wurde durch die Betrachtung weiterer Parameter, wie z.B. die Steigung
der Grenzflächenkrümmung mα und mβ (vgl. Abb. 2.13 a) an dem Schnittpunkt α-,
β-Phase und Schmelze, sowie Abweichungen bei hohen Erstarrungsgeschwindigkeiten er-
weitert [76, 77]. Der mathematische Hintergrund dieser Theorie und deren Modifizierung
wird ausführlich von Kurz et al. [48] beschrieben.
Es gilt:
λ2 · vpull = (32σαβTeD)/(mα(1 − kα))CeL = K (9)
Te. . .eutektische Temperatur im Gleichgewicht,
σαβ . . . αβ-Grenzflächenkraft,
D. . .Diffusionskoeffizient fest-flüssig,
v. . .Zieh- bzw. Erstarrungsgeschwindigkeit,
λ. . .Lamellenarmabstand,
mα. . .Steigung der Grenzflächenkrümmung der α Phase,
kα. . .Verteilungskoeffizient von B in α,
K . . .Konstante.
In der Theorie wird dabei eine definierte Geschwindigkeit für das jeweilige System voraus-
gesagt, bis zu der ein ebenes Wachstum der Erstarrungsfront stattfinden kann. Die Ge-
schwindigkeit der Erstarrungsfront wird entweder durch den temperaturabhängigen Dif-
fussionskoeffizienten oder durch die maximalen Unterkühlung bestimmt. Die λ-Werte, als
Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit umfassend untersuchter eutektischer Systeme,
wie z.B. Co-CoAl, Ni-C, Ag-Cu, Pb-Sn, Zn-Al, Mg-MgAl, Al-CuAl2 wurden experimen-
tell bestimmt [48]. Es ergeben sich für die Konstante, K, Werte zwischen K = 10−10 und
10−11 cm3/s. Studien haben gezeigt, dass bei einer Ziehgeschwindigkeit von 10 cm/h der
Lamellenarmabstand bei circa 1 µm [48]. Bei Verringerung der Wachstumsgeschwindig-
keit um einen Faktor 100 wächst der Lamellenarmabstand um einen Faktor 10. Die Werte
werden in dieser Studie genutzt, um einen Vergleich der eutektischen TiFe Legierungen
zu anderen Eutektika herzustellen.
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2.6 Einfluss des Gefüges auf die Verformungsmechanismen
Die Materialien werden anhand ihrer Mikrostruktur in verschiedene Gruppen eingeteilt.
Die Korngröße der einzelnen Materialien dient hierbei als Anhaltspunkt, da diese einen
wesentlichen Einfluss auf den Verformungsmechanismus der Werkstoffe und somit auf die
mechanischen Eigenschaften hat. Abbildung 2.14 zeigt am Beispiel von Cu den allge-
meinen Zusammenhang von Zugfestigkeit und Korngröße und die je nach Korngröße ab-
laufenden Verformungsmechanismen. Verformung und Versagen des Materials sind durch
die Eigenschaften der Körner bzw. Korngrenzen und durch deren Größeneffekte auf die
vorherrschenden Verformungsmechanismen bestimmt [78].
Abbildung 2.14: Die Zugfestigkeit von Werkstoffen in Abhängigkeit von deren Korngröße
und die dazugehörigen Verformungsmechanismen [78].
Es werden vier Klassen unterschieden (vgl. Abb. 2.14): Materialien mit einer Korngöße im
Bereich von 1 nm bis ca. 55 nm werden als Nano-1 und Nano-2 bezeichnet. Materialien
mit Körnern in der Größenordnung von 55 nm bis 1000 nm gehören in die Klasse der
ufk- und mit Körnern größer 1000 nm in die der gk- bzw. herkömmlichen/traditionellen
Materialen. Kadkhodapour et al. [9] ordnen polykristalline Materialien im Bereich von
1 nm bis 100 nm in die Klasse der ns-Materialien und im Bereich von 100 nm bis 1000 nm
in die Klasse der ufk-Materialien ein. Eine weitere Materialklasse sind die amorphen Ma-
terialien. Eine einheitliche und eindeutige Definition der Benennung und Einordnung der
Materialien gibt es gegenwertig nicht.
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In Bezug auf die Literaturarbeiten [21, 31, 78] ist zu erwarten, dass die in dieser Arbeit
untersuchten, rasch erstarrten, eutektischen TiFe-Legierungen anhand der Mikrostruktur
in die Klasse der ns/ufk-Materialien eingeordnet werden können. Die Ti-Fe-Sn-Legierung
kann aufgrund des Gefüges in keine der oben genannten Klassen eindeutig eingeordnet
werden, da das Material aus ns- und mikrometergroßen Gefügebestandteilen besteht.
Basierend auf den Verformungsmechanismen, die in amorphen bzw. in gk-Materialien ab-
laufen, wurden sowohl umfassende experimentelle Untersuchungen, als auch Berechnungen
durchgeführt, um die mikroskopisch und makroskopisch ablaufenden Verformungsmecha-
nismen der relativ jungen Materialklasse der ns/ufk-Materialen genauer beschreiben zu
können. Anhand verschiedener Modelle werden diese analysiert. Der Grund für das Inter-
esse an dieser Materialklasse sind hohe Druckfestigkeiten, die in etwa denen metallischer
Massivgläser (bulk metallic glasses, BMGs) entsprechen.
Außerdem zeichnen sich eine Vielzahl von ns/ufk-Materialien zusätzlich durch eine höhere
Bruchdehnung aus. Die BMGs besitzen eine sehr hohe Druckfestigkeit und Härte, versa-
gen allerdings meist spröde (Bruchdehnung kleiner als 1%) [12, 79]. Dies beruht auf der
amorphen Struktur, in welcher keine Versetzungen existieren und somit keine Versetzungs-
bewegungen ablaufen können. Äußere Spannungen können somit nicht durch Versetzungs-
bewegung
”
aufgefangen“ werden. Die plastische Verformung dieser Materialgruppe lässt
sich nach Spaepen [80] in homogenes und inhomogenes Fließen einteilen. Unter welchen
Umständen (z.B. Temperaturbereich, Spannungszustand und Verformungsgeschwindig-
keit), welcher Prozess in Erscheinung tritt, ist in [80, 81] umfangreich beschrieben. In-
homogenes Fließen erfolgt zum Beispiel bei einachsiger mechanischer Beanspruchung bei
Raumtemperatur und findet anfangs mikroskopisch durch Spannungsabbau durch Bil-
dung von dünnen Scherbändern statt [82–84]. Diese weisen lokal eine starke plastische
Verformung auf, wobei die Gesamtdehnung sehr gering ist. Bleibt die plastische Verfor-
mung jedoch in den Scherbändern lokalisiert, erfolgt die Verformung des Materials bei
einachsiger Druckbeanspruchung idealerweise nach dem Schmid’schen Schubspannungs-
gesetz [85] entlang der maximalen Schubspannung unter einem Winkel von 45◦ zur Bela-
stungsrichtung. Zhang et al. [82] stellten eine Übersicht zusammen, die die Bruchwinkel
verschiedener Materialien in Abhängigkeit von der Belastung (Zug oder Druck) zeigt. Die
Ergebnisse belegen, dass das Schmid’sche Schubspannungsgesetz gerade für die amorphen
Materialien nicht in jedem Fall gilt.
Die Verformungsmechanismen der gk-Materialien sind ausführlich in der Grundlagenlite-
ratur beschrieben und werden deshalb in dieser Arbeit nur kurz erläutert [2]. Abbildung
2.15 zeigt ein idealisiertes Verformungsmechanismendiagramm, aus dem abgelesen wer-
den kann, unter welchen Bedigungen (z.B. Temperatur, anliegende Spannung) welche
Mechanismen in einem kristallinen Material vorherrschen. Diese Abbildung dient hier
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Abbildung 2.15: Idealisiertes Verformungsmechanismendiagramm. τ . . .Schubspannung,
G. . .Schubmodul, T/Tm. . .homologe Temperatur [4]
der Darstellung möglicher Verformungsmechanismen (grob)kristalliner Materialien. Die
Verformung kristalliner Materialien bis zum Bruch teilt sich in zwei Mechanismen, die
elastische und plastische Verformung. Sie wird hauptsächlich von Eigenspannungen des
Materials, die Verzerrungen des Kristallgitters hervorrufen, und von Versetzungsbewegun-
gen getragen. Scherbänder im Nanometer-Bereich, wie sie in BMGs vorkommen, treten
bei dieser Materialklasse nur bei sehr hohen Verformungsgeschwindigkeiten (1. . .10 s−1)
auf. Sie sind eher untypisch bzw. nicht charakteristisch für gk-Materialien. Im Unter-
schied zu den amorphen Materialien hängen die Verformungsmechanismen und Verfor-
mungsstrukturen von orientierungsbedingten Einflüssen, wie z.B. der Beweglichkeit der
im jeweiligen Gitter befindlichen Versetzungen, ab. Es kann zu Versetzungsbewegung wie
auch Verstzungsreaktionen z.B. Neubildung und Versetzungsannihilation [4] kommen. Bei
niedriger anliegender Spannung und niedrigen Temperaturen verformt sich der Werkstoff
im allgemeinen rein elastisch. Bei höheren Temperaturen bzw. höheren Spannungen fin-
det entsprechend der in Abbildung 2.15 dargestellten Bereiche eine plastische Verformung
durch Diffusions-, Versetzungskriechen oder Versetzungsgleiten statt. Bei noch höheren
Spannungen beginnt die eigentliche plastische Verformung. Bei etwa einem Zehntel des
Schubmoduls ist die theoretische Festigkeit des Materials erreicht, und es folgt das Ver-
sagen des Materials [4].
Einfluss des Gefüges auf die Verformungsmechanismen Seite: 35
Wie einleitend erwähnt, ist die Korngröße ein maßgebender Parameter für die Verfor-
mungsmechanismen und somit für die mechanischen Eigenschaften der Materialien. Für
konventionelle gk-Materialien gilt die Hall-Petch-Beziehung (vgl. Gl. 10). Die Hall-Petch-
Beziehung beschreibt den Zusammenhang zwischen Korngröße und Festigkeit. Es kann
damit die mögliche Festigkeitssteigerung gk-Materialien durch Kornfeinung verdeutlicht
werden.
Die Hall–Petch Gleichung [4] lautet:




σ. . .makroskopisch resultierende Spannung bei der das plastische Fließen eingesetzt hat,
k. . .Hall-Petch-Konstante (Korngrenzenwiderstand),
D. . .mittlerer Korndurchmesser,
σ0 . . .kritische Spannung des Einkristalls die zur Verformung notwendig ist.
Dabei sind die Hall-Petch-Konstante, k, und der mittlere Korndurchmesser, D, vom Werk-
stoffzustand und von den Prüfbedingungen abhängig. Die Aufstaulänge der Versetzungen
ist in einem Korn durch den halben Korndurchmesser D/2 begrenzt.
Bei dieser Betrachtungsweise wird von einer unterschiedlichen Orientierung der Körner
(isotrop), welche geometrische Versetzungen/-quellen (Abb. 2.16 S1, S2) beinhalten, aus-
gegangen [4]. Die Korngrenzen wirken als Barrieren für Versetzungen. Je nachdem, wie
die Kristallorientierung (inkohärent/teilkohärent/kohärent) zweier benachbarter Körner
ist, entsteht an der Korngrenze durch Eigenspannungen (je nach Art der Phasengrenze)
und durch die von außen aufgebrachte Spannung ein Spannungsfeld.
Abbildung 2.16: Schematische Darstellung der Versetzungsaufstauung in Korn 1 an der
Korngrenze zu Korn 2. S1. . .Quelle der Versetzung in Korn 1, S2. . .Quelle
der Versetzung in Korn 2, D. . .Korndurchmesser, τ . . .angelegte Schub-
spannung im Einkristall [2].
Die Klasse der ns/ufk-Materialien ist durch ihre Längenskala-abhängigen mechanischen
Eigenschaften und durch Größeneffekte gekennzeichnet [5, 9]: Mit sinkender Korngröße
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steigt der Volumenanteil der Korngrenzen im Material; unterhalb einer kritischen Längen-
skala gilt die klassische Hall-Petch-Beziehung nicht mehr. Die möglichen Versetzungsbe-
wegungen werden durch die geometrische Einengung (Korngrenze) des Korns der ns/ufk-
Materialien beeinflusst. Wie Pande et al. [5], Ma et al. [86] und Kumar et al. [87] zeigen,
ist die Behinderung der Versetzungsprozesse, aufgrund der wesentlich geringeren Korn-
größen, entscheidend für die Festigkeit (vgl. Abb. 2.14) ns/ufk-Materialien. Die experi-
mentellen Studien [5, 78] belegen, dass die Festigkeit eines Materials ab einem bestimm-
ten sogenannten kritischen Durchmesser sinkt. Cheng et al. [78] unterteilt deshalb die
ns-Materialien in Nano-1 und Nano-2 (vgl. Abb. 2.14). Der kritische Korndurchmesser
liegt im Bereich von einigen Nanometern und beschreibt die Grenze zwischen Nano-1 und
Nano-2. Unterhalb der kritischen Korngröße erweicht das Material, dieses Verhalten wird
als
”
inverser“ Hall–Petch–Effekt bezeichnet [78]. Die physikalischen, mechanischen und
chemischen Eigenschaften der ns/ufk-Materialien werden nicht mehr vorwiegend, wie die
gk-Materialien, von Versetzungsbewegungen, sondern vorwiegend von den Korngrenzenbe-
wegungen, wie Korngrenzengleiten und Kornrotation bestimmt. Dies beruht darauf, dass
der Volumenanteil der Korngrenzen mit sinkendem Korndurchnesser erheblich steigt. Das
Verhältnis zwischen stabil gebundenen Volumenatomen und weniger stabil gebundenen
Grenzflächenatomen sinkt. Die Materialien haben, wegen der thermodynamischen Instabi-
lität, eine erhöhte Reaktivität. Wegen des hohen Korngrenzenanteils im Gefüge resultiert
ein eingeschränktes Versetzungsgleiten innerhalb eines Korns [88]. Es gibt umfangreiche
Studien und verschiedene theoretische Modelle, in denen die einzelnen Verformungsme-
chanismen von ns-Materialien, die den
”
inversen“ Hall-Petch-Effekt aufweisen, untersucht
und beschrieben werden [5–8]. Fünf Mechanismen, die bei der plastischen Verformung von
ns-Materialien alleine oder gemeinsam wirken, werden angesprochen: 1) Korngrenzenglei-
ten (Abb. 2.17 a), 2) Coble–Kriechen (Diffusionskriechen bei niedrigen Temperaturen),
3) Korngrenzentripelpunktverschiebung/-bewegung (Diffusionskriechen) (Abb. 2.17 b),
4) Verformung durch Rotation der Körner (Bewegung von Korngrenzenverzerrungen) und
5) Gitterversetzungen.
Alle zuvor genannten Mechanismen und deren Einfluss auf den Gesamtverformungsmecha-
nismus der ns-Materialen, wurden von Pande et al. [5] in Betracht gezogen und detailiert
beschrieben. Wechselwirkungen von Versetzungen, Korngrenzengleiten und Korngrenzen-
diffusion (Coble–Kriechen) stellen sich in der Studie als die dominierenden Mechanismen
bei der Verformung der ns-Materialien heraus [5]. In Abbildung 2.17 sind die Prozesse des
Korngrenzengleitens entlang einer Gleitebene und die Korngrenzentripelpunktbewegung
schematisch dargestellt. Der in Abbildung 2.17 b2) rot markierte Bereich kennzeichnet
die aufgenommene Versetzung im Korn oben links, die durch die Verschiebung der Tri-
pelpunktes entsteht.
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Abbildung 2.17: Schematische Darstellung von Korngrenzengleitung in ns-Materialien. In
a) Gleitung entlang einer Gleitebene. a1) vor Belastung, a2) nach Bela-
stung, τ . In b) Mechanismus der an einem
”
Korngrenzentripelpunkt“ bei
Belastung abläuft und zur Rissentstehung führt. b1) vor Belastung, b2)
nach Belastung (Verschiebung des
”
Tripelpunktes“ und Aufnehmen von
Versetzungen im Korn oben links), b3) Nanorissentstehung [89].
Ist der Übergang von Festigkeitssteigerung zu plastischem Erweichen durch Reduzierung
des Korndurchmessers bekannt, so kann auf einen optimalen Korndurchmesser bei dem
das Material eine maximale Festigkeit aufweist, geschlossen werden [90]. Optimale Korn-
durchmesser, die experimentell bestimmt wurden, liegen zwischen 10 nm und 40 nm [5–8].
Berechnungen ergaben zum Beispiel für Al einen kritischen Korndurchmesser von 18 nm
und für Cu 10-15 nm [91, 92].
Resultierend aus der Vielzahl der Verfomungsmechanismen von ns-Materialien ergeben
sich verschiedene Bruchmechanismen. Grundlegend zeigen die Studien, dass mit sinken-
der Korngröße bis in den Nanometer-Bereich die meisten Metalle oder Legierungen eine
sehr hohe Zug- und Druckfestigkeit, jedoch eine geringe Duktilität, im Vergleich zu den
grobkristallineren Werkstoffen (einige 100 µm) aufweisen [3]. Die geringe Duktilität beruht
im Wesentlichen auf der mangelnden Versetzungsaktivität in den Körnern [5, 78] und auf
den dominierenden Prozessen der Korngrenzen (1 - 5). Koch et al. [8] stellten umfassende
Untersuchungsergebnisse über die Zugfestigkeit und Dehnung von ns-Materialien, wie Fe,
Cu, Ni, Ti, Co, Zn, in Abhängigkeit von der Korngröße vor. Sie zeigten eine Übersicht von
Materialien, deren Korngröße, Belastungsrichtung und möglichen Kaltverfestigungsme-
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chanismen. Daraus geht hervor, dass die meisten ns-Materialien unter Zugbelastung eine
Dehnung von weniger als 5% aufweisen. Die Materialien zeigen außerdem ein sehr gerin-
ges Kaltverfestigungspotential. Aufgrund des feinen Gefüges zeichnen sich ns-Materialien
durch eine hohe Korngrenzendichte aus. Bei Anlegen einer äußeren Spannung sind dies
die Schwachstellen im Material, wodurch ein vorzeitiges interkristallines Versagen bei
ns-Materialien stattfindet [8, 9, 93]. Die Bildung von lokalisierten Scherbändern in den
nanogroßen Körnern wird als weiterer Grund für die geringe Duktilität und das sofortige
Versagen genannt [94]. Der Scherbruch erfolgt bevorzugt entlang der plastisch verformten
Scherbänder bzw. Gleitlinien. Die Bruchfläche ist von starken Erweichungserscheinungen
bis hin zum Erschmelzen der Bruchfläche gekennzeichnet [95].
2.7 Prozessrouten zur Herstellung
nanostrukturierter/ultrafeinkörniger (ns/ufk) Materialien
Es sind folgende Prozessrouten zur Herstellung ns/ufk-Materialien bekannt:
1. Rascherstarrung (in situ) [96]
2. Mechanisches Legieren und Verdichten (Pressen) [3, 97, 98]
3. Plastische Deformation/Formgebung (severee plastic deformation, SPD) [99]
4. Ecapieren (equal channel angular pressing, ECAP) [100] [101]
5. Mechanische Oberflächenbehandlung (surface mechanical attrition, SMAT) [102]
6. Kaltverformung / Rekristallisation [103]
7. Gasphasenkondensation von Partikeln und Verdichtung [93, 104]
8. Electro-deposition [105, 106]
9. Wärmebehandlung [107, 108]
Electro-deposition und das Metallisieren/Aufdampfen sind Methoden zur Herstellung
von Materialien mit einer durchschnittlichen Korngröße im Bereich von einigen Zehn-
tel Nanometern. Mit allen anderen zuvor genannten Methoden ist es möglich, ns/ufk-
Gefüge herzustellen. Die Methoden SPD/ECAP und SMAT haben sich in den letzten Jah-
ren zur Herstellung von hochreinen, nanokristallinen Metallen und Legierungen bewährt
[99, 100, 102]. Darüber hinaus hat sich ein neues Forschungsgebiet in den letzten Jah-
ren zur Herstellung ns/ufk eutektischer Legierungen etabliert. Dies ist, wie in Punkt 1.
genannt, die in situ Herstellung, bei der das Material durch Kokillenguß mittels Rascher-
starrung synthetisiert wird [96, 99].
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2.8 Duktilität und Festigkeit ns/ufk Materialien (Stand der
Forschung)
Die Erkenntnisse über die Verformungsmechanismen von BMGs, ns-, ns/ufk- und gk-
Materialien werden derzeitig für Forschungsaktivitäten im Bereich einer relativ neuen Ma-
terialklasse, der der bimodalen Gefüge, durchgeführt. Diese Materialklasse wird auch als
”
in situ Kompositwerkstoff“ bezeichnet [19, 40, 82, 109]. Von den in Abschnitt 2.7 genann-
ten Herstellungsmethoden hat sich die Rascherstarrung für die Herstellung solcher Kom-
posite bewährt, daher auch die Bezeichnung
”
in situ Kompositwerkstoff“. Das Konzept ist
dabei die Modifizierung der Mikrostruktur durch den Einbau mikrometergroßer Körner
in das ns-Gefüge (Matrix). Die größeren Körner bestehen aus einer duktilen Primärphase
(z.B. krz β-Ti Dendriten [19, 40] oder krz β-Zr Dendriten [20]). Durch den Einbau einer
weichen, grobkörnigeren Phase kann bei Belastung des Materials die Deformation durch
Versetzungsbewegung bzw. Bildung von Versetzungen in den größeren Körnern übernom-
men werden. Die Möglichkeit zur Kaltverfestigung wird somit erhöht und die inhomogene
Scherbandbildung wird unterdrückt. Außerdem haben die größeren Körner einen rissstop-
penden Effekt (vgl. Abb. 2.18), da die Korngrenzen (Primärphase/ns-Matrix) ein Hinder-
nis für weitere Korngrenzenbewegung darstellen. Somit kann der Risssfortschritt gebremst
bzw. vollständig unterdrückt werden. Es hat sich gezeigt, dass das typisch spröde Versagen
vieler ns-Werkstoffe mit dieser Methode vermieden werden kann [95].
Abbildung 2.18: Schematische Darstellung des Rissverlaufes in bimodalen Materialien.
He et al. [95] wiesen 2004 durch die Gegenüberstellung der Verformungsmechanismen
rasch erstarrter TiCuNiSnTa-Legierungen mit verschiedenen Zusammensetzungen diesen
Mechanismus nach. Im Wesentlichen sind die beschriebenen Verformungsmechanismen
der bimodalen TiCuNiSnTa-Legierungen (vgl. Abb. 2.20
”
Scherung der ns-Körner“ und
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”
Kaltverfestigung der gröberen Dendriten“ und deren Wechselwirkung und Beeinflussung)
auf alle bimodalen Gefüge übertragbar. Ein Überblick über die Mechanismen, die in ns-
Materialien auftreten können, wird in Abbildung 2.19 und für bimodale Materialien in
Abbildung 2.20 dargestellt.
Abbildung 2.19: Schematische Darstellung der Verformungs- und Bruchmechanismen ei-
ner monolitischen ns TiCuNiSnTa-Legierung [95].
Abbildung 2.20: Schematische Darstellung der Verformungs- und Bruchmechanismuses ei-
ner bimodalen TiCuNiSnTa-Legierung [95] .
Die ermittelten Druckfestigkeiten der beiden Materialklassen (ns und bimodal) sind nahe-
zu gleich (etwa 1770 MPa), aber die elastische Dehnung konnte durch Einbau der β-Phase
signifikant von etwa 2,75% (ns-Gefüge) auf rund 5% (bimodales Gefüge) gesteigert wer-
den. Außerdem ist eine ausgeprägte Kaltverfestigung bei dem Material mit bimodalem
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Gefüge zu erkennen [95]. Die Bruchflächen des bimodalen Gefüges lassen sich auf die
oben genannten ablaufenden Verformungsmechanismen im Material zurückführen. An-
hand der Bruchfläche der ns-Matrix kann nachgewiesen werden, dass diese durch einen
Scherbruch versagt. Dem gegenüber ist das Abdrehen bzw. Abplatzen der dendritischen
Phase typisch für die bimodalen Gefüge (Zähbruch).
Wie einleitend beschrieben, beruht die Motivation dieser Arbeit darauf, eine hochfeste
und duktile Ti-Legierung durch Verwendung verschiedener Gießanlagen (vgl. Kap. 3 Ab-
schnitt 5) in situ herzustellen, die jeweiligen Prozessparameter zu optimieren und eine
Korrelation zwischen Gefüge, Verformungsmechanismus und mechanischen Eigenschaften
aufzustellen. Ziel war dabei die Herstellung eines ns/ufk-Gefüges. Der Schwerpunkt lag in
dieser Arbeit auf der Untersuchung des binären Ti-Fe-Systems, wobei im letzten Schritt Sn
als drittes Element zulegiert wurde. Im folgenden Abschnitt wird der Stand der Forschung
erläutert.
Stand der Forschung
Bei Ti- [21, 24, 27, 28, 30, 32, 110, 111] und Zr-Basis- [20, 112] Legierungen, die durch Ra-
scherstarrung hergestellt wurden, konnten analoge Mechanismen (vgl. Abb. 2.20), wie von
He et al. [95] erstmals vorgestellt, beobachtet werden. Sie berichten beispielsweise u.a. über
bimodale Ti-Basis-Legierungen (
”
in situ Kompositwerkstoffe“), welche Druckfestigkeiten
bis zu 2400 MPa bei Bruchstauchungen bis zu 14,5% aufweisen (z.B. Ti60Cu14Ni12Sn4Nb10)
[113]. Dieses Material besteht aus einer sehr feinen ns-Matrix, die die Festigkeit des Materi-
als fördert und einer homogen verteilten, duktilen dendritischen Phase (krz-β-Ti(Nb,Sn)),
welche dem Material gute Plastizität vermittelt. Es konnten auch hier Fließ- und Kalt-
verfestigungsvorgänge nachgewiesen werden [113]. Weitere Forschungsarbeiten berichten
über die Möglichkeiten der Modifizierung der Phasenbildung und somit der mechani-
schen Eigenschaften durch Zulegieren bestimmter Elemente. Es wurden Mehrkomponen-
tensysteme, wie TiCuNiSn(Nb,Ta) [18, 113] oder TiCuNi(Fe,Cr,Co)-SnTa(Nb) [113, 114]
umfassend untersucht. Es wurde beobachtet, dass durch Ta und Nb die Bildung der β-Ti-
Phase (vgl. Abschnitt 2.1, Abb. 2.2) gefördert wird. Gerade in ternären, quartären und
quinären Systemen mit den Elementen Cu, Ni, Fe, Cr und Al wurde dies nachgewiesen
[113, 114]. Für diese komplexen Systeme existieren keine Phasendiagramme, dennoch wur-
de aufgrund der gebildeten Morphologie bewiesen, dass bei schneller Abkühlung solcher
Systeme eine pseudo-eutektische Umwandlung aus der Schmelze stattfinden kann [29].
Darüberhinaus konnten weniger komplexe Ti-Systeme hergestellt und untersucht werden
[21, 27, 30, 32, 40, 112]. Beispielsweise beschrieben Sun et al. [34] die Bildung einer ns-
Matrix, bestehend aus einer β-Ti(Nb,Sn)- und aus einer γ-TiCu(Ni) intermetallischen
Phase und mikrometergroßen β-Ti-Dendriten.
Seite: 42 Grundlagen
Die mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften des Ti-Fe-Systems mit hypo-,
hyper- und eutektischer Zusammensetzung wurden in [21, 40] berichtet. Dies sind gerade
für diese Arbeit bedeutende Vorkenntnisse. Es wurde gezeigt, dass je nach chemischer
Zusammensetzung ein Gefüge aus mikrometergroßen Dendriten, eingebettet in einer ufk
eutektischen Matrix, entsteht. Die mechanischen Eigenschaften des Materials ändern sich
bei Veränderung der chemischen Zusammensetzung. Es konnte gezeigt werden, dass so-
wohl der Volumenanteil der Dendriten als auch die Verteilung der dendritischen Phase
einen signifikanten Einfluss auf die Festigkeit und Dehnung dieser Materialien haben.
Aus der Arbeit von Louzguine et al. [21] geht hervor, dass die hypereutektische Ti65Fe35-
Legierung aus einer primären TiFe-Phase und einer TiFe + β-Ti-Phase zusammengesetzt
ist (vgl. Kap. 2 Abb. 2.3). Im Vergleich zu dem Material mit eutektischer und hypoeutek-
tischer Zusammensetzung weist die hypereutektische Ti65Fe35-Legierung bessere mechani-
schen Eigenschaften auf (Rm ≈ 2220 MPa, ǫR ≈ 6,7%). Wobei die Autoren die ablaufenden
Verformungsmechanismen in der eutektischen Matrix, wie auch zwischen Matrix und der
hier härteren TiFe-Primärphase, nicht exakt aufklären konnten.
Weiterhin konnten die Eigenschaften durch Zugabe von Co in die hypereutektische TiFe-
Legierung verbessert werden. Die plastische Verformung wurde bis auf etwa 16% gesteigert
[30]. Das et al. [22, 25] belegten anhand umfangreicher Studien, dass durch das Zulegieren
von Sn der Wachstumsmechanismus der eutektischen Phasen des Ti-Fe-Systems verändert
werden kann. Bei bestimmter Zusammensetzung der ternären Ti-Fe-Sn-Legierung entsteht
eine ns/ufk-Mikrostruktur der eutektischen Phasen. Es kann auch zur Bildung mikrome-
tergroßer Dendriten im Gefüge kommen. Somit konnten die mechanischen Eigenschaften
des Systems Ti-Fe weiter verbessert werden [24, 31]. Die wesentlichen Erkenntnisse wa-
ren: durch Sn wird die Löslichkeit von Fe in der β-Ti-Phase gesenkt und somit steigt bei
Erstarrung gleichzeitig der Anteil der TiFe IP. Das Gefüge wird feinkörniger, was auch
direkt durch Bestimmung des Lamellenarmabstands belegt wurde. Die metastabile β-Ti-
Phase wird durch die hohe Abkühlrate (10 - 102 K/s) an Fe und Sn übersättigt. Folglich
verändert sich der Gitterparameter der eutektischen β-Ti(Fe (und Sn))-Phase; dies wie-
derum beeinflusst die elastischen Eigenschaften des Materials. Weiterhin wird über lokale
Verzerrungen in der β-Ti-Phase der eutektischen Ti70,5Fe29,5-Legierung berichtet, die auf
die Übersättigung der β-Ti-Phase an Fe zurückzuführen sind. Diese Verzerrungen werden
durch eine diffuse ω-artige Struktur erkennbar. Die in Abbildung 2.21 schematisch darge-
stellte Verzerrung der Phase wurde vorwiegend im Bereich von Leerstellen im Gitter oder
von Versetzungen gefunden, und bildet somit eine Nahordnung um Defekte. Diese Ver-
zerrungen der β-Ti(Fe)-Phase führen, wie angenommen wird [24, 114], zur Versprödung
der β-Ti(Fe)-Phase. Je nachdem, wie stark die Verzerrung ist, können sich verschiedene
Typen der ω-Phase bilden [17]. Die lokalen Verzerrungen und lokalen Gitterspannungen
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können durch Zugabe von Sn in β-Ti(Fe) abgebaut werden. Dies führt zur Senkung der
inneren Spannung im Material (entsprechend verändert sich der Gitterparameter) und
somit zur Verbesserung der Duktilität bei Druckbeanspruchung. Bei geeigneter Zusam-
mensetzung und hoher Abkühlrate konnte dadurch die Duktilität des ns-Materials ohne
zusätzlichen Einbau einer mikrometergroßen duktilen Phase gesteigert werden [24].
Abbildung 2.21: Schematische Darstellung der Verzerrung der β-Phase zu einer ω-
Struktur [114].
Aus weiteren systematischen Untersuchungen der ufk Ti-Fe-Sn-Legierungen geht eindeutig
hervor, dass es unter bestimmten Vorraussetzungen (z.B. chemische Zusammensetzung,
Abkühlgeschwindigkeit etc.) möglich ist, ein ns-Material mit zwei ns-Eutektika (Abb.
2.22, Punkt 3 und 4) oder ein bimodales Gefüge bestehend aus zwei Eutektika und einer
mikrometergroßen Primärphase (Abb. 2.22, Punkt 1 und 2) herzustellen [29]. Song et al.
[29] fassten die Erkenntnisse zusammen und stellten die Ergebnisse in einem ternären
Phasendiagramm dar (Abb. 2.22).
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Abbildung 2.22: Das ternäre Ti-Fe-Sn-Phasendiagramm [29].
L → β-Ti(Fe) + TiFe und L → TiFe + Ti3Sn beschreiben die eutektischen Umwandlungen
der beiden binären eutektischen Systeme Ti-Fe und Ti-Sn. Die eutektischen Temperatu-
ren, TE, von Ti-Fe- und Ti-Sn- [41] weichen deutlich voneinander ab (Ti-Fe: TE = 1085
◦C
und Ti-Sn: TE = 1600
◦C). Bei ausreichend schneller Abkühlung der Ti-Fe-Sn-Legierung
findet bei bestimmter Zusammensetzung eine ternäre eutektische Reaktion statt (LT iF eSn →
TiFe + β-Ti(Sn) + Ti3Sn). Durch Sn als tiefschmelzendes Element wird die eutektische
Temperatur des ternären Systems gesenkt [29]. Die höchste Bruchfestigkeit, die bei diesem
Legierungssystem bisher erreicht wurde, liegt bei 2200 MPa bei einer Stauchung von 8,4%.
Han et al. [32] griffen die Idee ein Drittelement in das Ti-Fe-System zuzulegieren, um die
Duktilität des eutektischen TiFe Materials zu steigern, auf. Systematische Untersuchun-
gen von 3 mm x 50 mm Kalttiegelstäben zeigten, dass durch Zugabe von V der Anteil der
ω-Phase (P6/mmm) im eutektischen Gefüge gesteigert werden kann. Die Autoren fanden
eine Zusammensetzung bei der das Material eine Druckfestigkeit von 2200 MPa und eine
Stauchgrenze von 3,5% ausweist. Jüngste Untersuchungen zeigten, dass durch die Zugabe
von In und Nb [27] bzw. Ga [28] zum Ti-Fe-System bei Herstellung von 2 mm Kalttie-
gelstäben die Druckfestigkeit nochmals gesteigert wird (RmT iF e(In,Nb) ≈ 2300 MPa und
RmT iF e(Ga) ≈ 2750 MPa). Zusätzlich zeichnen sich diese Materialien durch hohe Stauch-
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grenzen (ǫT iF e(In,Nb) ≈ 4,5% und ǫT iF e(Ga) ≈ 6,5%) aus. Dies liegt darin begründet, dass
In und Ga die Morphologie der TiFe-Legierung verändern. Es ist anzunehmen, dass durch
Zugabe tiefschmelzender Elemente die Liquidustemperatur gesenkt wird, und somit un-
ter gleichen Abkühlbedingungen ein anderes Gefüge ensteht. Nb wird ausserdem als β-
stabilisierendes Element eingesetzt [28, 30]. All diese Erkenntnisse über die mechanischen
Eigenschaften machen solche bimodalen Materialien zu einer zukunftsweisenden und viel-
versprechenden Materialklasse, durch die Werkstoffe gerade für einen möglichen Einsatz in
der Luft- und Raumfahrt sowie der Medizintechnik weiter verbessert werden können. Sie
sind hochfest, versagenstolerant und, im Gegensatz zum Beispiel zu Fe-Basis-Legierungen,
leicht.
3 Werkstoffauswahl und Probenherstellung
3.1 Werkstoffauswahl
Die Auswahl des binären Ti-Fe-Legierungssystems erfolgte auf Grund der hervoragen-
den mechanischen Eigenschaften des Materials [23]. Es konnten 0,2% Stauchgrenzen bis
zu 1885 MPa und Druckfestigkeiten bis zu 1935 MPa bei Stauchungen bei Druck zwi-
schen 2,6% und 6,5% ermittelt werden [31, 35]. Desweiteren konnte eine Steigerung der
Druckfestigkeit um 300 MPa und eine Steigerung der Stauchung um 9% durch Zulegieren
von Sn realisiert werden. Diese Eigenschaften sind im Wesentlichen auf das metastabile,
ultrafeine Gefüge, welches durch die Herstellungsmethode der Rascherstarrung der eu-
tektischen Ti-Fe- und Ti-Fe-Sn-Legierungen gebildet wird, zurück zuführen. Diese Arbeit
beschäftigt sich umfassend mit der eutektischen Ti-Fe-Zusammensetzung, deren Bildung
des Gefüges bei verschiedenen Abkühlbedingungen und den daraus resultierenden mecha-
nischen Eigenschaften. Um die mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften der
zweiphasigen Ti-Fe-Legierung besser verstehen zu können, wurden die einzelnen Phasen
des eutektischen Gefüges als einphasige Legierung (vgl. Abb. 2.3, blaue Linien) hergestellt.
In Tabelle 3 sind die Soll-Legierungszusammensetzungen der in der vorliegenden Arbeit
untersuchten Proben aufgezeigt. Um den Einfluss der Prozessparameter auf die Gefüge-
Tabelle 3: Soll-Zusammensetzung der untersuchten Proben in Atom-, at.%, und Masse-
prozent, m.%.
Bezeichnung Ti Fe Sn Gefüge
TiFe (eutektisch)
at.% 70,5 29,5 eutektisch
m.% 67,2 32,8
β-Ti(Fe)
at.% 85 15 einphasig
m.% 82,9 17,1
TiFe IP
at.% 50,5 49,5 einphasig
m.% 46,7 53,3
TiFeSn
at.% 63,5 30,5 6 dreiphasig (2 Eutektika
m.% 55,7 31,2 13,1 + Primärdendriten)
bildung zu untersuchen, wurden neben der Herstellung der Ti-Fe-Legierung im Lichtbo-
genofen und in der Kalttiegelanlage drei weitere Herstellungsverfahren (Anlage nach dem
Funktionsprinzip der Bridgeman-Technik, Kipptiegel- und Differenzdruckgussanlage) ge-
nutzt. Um die Abkühlgeschwindigkeit der Ti-Fe-Schmelze bei Nutzung einer Anlage zu
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variieren, wurden die Probendimensionen (Stabdurchmesser) variiert. Somit konnten die
Prozessparameter, insbesondere die Abkühlgeschwindigkeit der Ti-Fe-Legierungen vari-
iert, und annähernd bestimmt werden. In Tabelle 4 ist ein Überblick über die verschieden
hergestellten Proben, deren Abmessungen und die verwendeten Gießanlagen zusammen-
gestellt. Für die Herstellung aller Proben wurde in den Gießanlagen Argon 5.0 (Norm
DIN EN ISO 14175:l1) verwendet.
Tabelle 4: Probendimension, verwendete Anlage und Legierungszusammensetzung der in
dieser Arbeit verwendeten Proben zur Aufklärung des Einflusses der Her-
stellparameter auf Gefüge und mechanische Eigenschaften. eut. . .eutektisch,
IP. . .intermetallische Phase, v. . .Ziehgeschwindigkeit.
Erstarrung Probendimension Anlage Legierungs-
Ø [mm] x l [mm] bezeichnung
Rasch-
erstarrung Knopf Lichtbogenofen TiFe eut/TiFe IP/β-Ti(Fe)
38 x 12 TiFeSn
Stab Differenz-
3 x 80 druckgussanlage TiFe eut/β-Ti(Fe)
5 x 80 TiFe eut/β-Ti(Fe)
6 x 80 TiFe eut/β-Ti(Fe)
Stab Schwenktiegel-
6 x 80 anlage TiFe eut
8 x 80 TiFe eut
Stab
6 x 100 - 120 TiFe eut
8 x 100 - 120 TiFe eut/TiFe IP/β-Ti(Fe)
TiFeSn




10 x 80 - 100 v = 30 mm/h TiFe eut
11 x 80 - 100 v = 100 mm/h TiFe eut
12 x 80 - 100 v = 548 mm/h TiFe eut
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3.2 Probenherstellung
3.2.1 Herstellung der Vorlegierung im Lichtbogenofen
Die Herstellung der Vorlegierungen erfolgte in einem Lichtbogenofen der Fa. ALD Vacuum
Technologies AG (vgl. Abb. 3.1). Dabei wurden die vorliegenden Legierungselemente Ti,
Fe und Sn gemäß der erforderlichen Zusammensetzungen eingewogen.
Abbildung 3.1: Der Lichtbogenofen zur Herstellung der Vorlegierung, auch als Knopf-
schmelze bezeichnet.
Die erzeugten Knöpfe hatten ein Probengewicht von etwa 50 g. Da kleinste Verunreinigun-
gen bzw. Abweichungen der nominalen Zusammensetzung den theoretisch erwarteten Er-
starrungsverlauf und so auch die zu erwartende Mikrostruktur beeinflussen können, wur-
den die Ausgangselemente zunächst bezüglich ihrer Reinheit analysiert und vor dem Ein-
schmelzen durch Sandstrahlen gereinigt. Es kann von einer 99,9 prozentigen Reinheit [115,
116] der Elemente ausgegangen werden. Der Lichtbogenofen ist mit einer wassergekühlten
Cu-Kokille ausgestattet, so dass relativ hohe Abkühlgeschwindigkeiten (vAbkühl = 10 - 40
K/s [20]) erreicht werden. Der Herstellungsprozess erfolgte unter einer Argon-Atmosphäre.
Zur Verbesserung der Homogenität des Materials wurden die Lichtbogenschmelzen in der
Kokille drei mal gewendet und aufgeschmolzen.
Aufgrund der Geometrie der Kokille und der Lage des Knopfes in der Kokille findet eine
inhomogene Abkühlung der Schmelze statt. Dies spiegelt sich in der Bildung des Gefüges
wider [25]. Die Knöpfe dienten als Vorlegierungen aller anschließend gefertigten Gussstäbe.
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Dazu wurden die Knöpfe mit einem Hammer zerschlagen und die Probenstücke anschlie-
ßend gereinigt (Ethanol), sodass das Ausgangsmaterial für die Herstellung der Stäbe in
den Rascherstarrungsanlagen frei von Verunreinigungen war. Anschließend wurde es ent-
sprechend der zu gießenden Stabdimensionen abgewogen.
3.2.2 Herstellung der Legierungen nach der Bridgeman-Technik
Um die Abkühl- bzw. Wachstumsgeschwindigkeit der Erstarrungs-/ Kristallisationsfront
des eutektischen Materials, das in den Rascherstarrungsanlagen hergestellt wurde, ab-
schätzen zu können, wurde die Konstante, K, für das Ti-Fe-System (vgl. Kap. 2.5.5, Gl.
9) nach der Jackson und Hunt-Gleichung ermittelt. Dazu ist die Bestimmung des La-
mellenarmabstandes, λ, an gerichteten bzw. parallel liegenden Lamellen der eutektischen
TiFe-Proben notwendig [42, 48, 117]. Desweiteren muß bei dieser Vorgehensweise die da-
zugehörige Wachstumsgeschwindigkeit, vpull, der Kristallisationsfront der Proben bekannt
sein. Die Bridgeman-Technik ist neben der Zucht von Einkristallen eine der Standard-
methoden zur Herstellung möglichst perfekt gerichteter, erstarrter eutektischer Gefüge
[48, 56, 118], durch welche die oben genannten Parameter (λ, vpull) ermittelt bzw. einge-
stellt werden können. Mit dieser Methode kann eine kontrollierte Wärmeabfuhr realisiert
werden, wodurch die Verschiebung des Temperaturprofils genau gesteuert wird. Dabei
korrespondieren Wachstumsgeschwindigkeit und Verschiebung des Temperaturprofils mit-
einander.
Zu Beginn der Arbeit war unbekannt, ob mittels der Bridgeman-Technik (Abb. 3.2) ein
gerichtet erstarrtes Gefüge der eutektischen TiFe-Legierung erzielt werden kann. Kritisch
zu betrachten ist die relativ langsame Ziehgeschwindigkeit der gerichteten Erstarrung. Im
Vorfeld war nicht bekannt, ob der Temperaturgradient in der Anlage ausreicht, um eine
gerichtete Erstarrung zu erzwingen, ohne dass aufgrund der relativ hohen Verweilzeit der
Schmelze im Al2O3-Tiegel Sauerstoff in das Material eindiffundiert. Als Ausgangsmateri-
al dienten Stäbe mit einem Durchmesser von 8 mm (vgl. Kap. 3.2.3.1) mit eutektischer
TiFe-Zusammensetzung, die in der Kalttiegelanlage (KT-Stäbe) hergestellt wurden. Die
chemische Zusammensetzung der KT-Stäbe wurde zuvor analysiert, um sicher zu gehen,
dass während des Umschmelzprozesses
”
Knopf zu Stab“ keine zusätzlichen Verunreini-
gungen bzw. Primärphasenausscheidungen in dem Material auftreten. Die Herstellung
der gerichtet erstarrten Stäbe (⊘ = 10 mm, l = 80 - 100 mm) wurde in der Kristall-
zuchtanlage des IFW Dresden vom Typ Granat 2M am Institut für Festkörperforschung
(IFF, H. G. Lindenkreuz) durchgeführt. Der Ofengradient liegt bei etwa 2,5 K/mm [119].
Das Ausgangsmaterial wurde unter Argonatmosphäre in einem senkrecht gestellten Ko-
rundspitztiegel erschmolzen. Dabei verweilt der Tiegel solange in der Ofenzone bis die
gesamte Schmelze homogenisiert ist. Aufgrund der hohen Sauerstoffaffinität von Titan
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Abbildung 3.2: a) Die Bridgeman-Anlage zur Herstellung der gerichtet erstarrten Ti-Fe-
Legierungen. In b) ist eine schematische Darestellung zur Züchtung von
Kristallen aus der Schmelze dargestellt [44].
wurde der Al2O3-Tiegel zuvor mit Bornitrid (BN) beschichtet. Durch die relativ hohe
Schmelztemperatur (Tm = 2967
◦C) von BN, aus der eine gute chemische und thermi-
sche Stabilität resultiert sowie dessen gute thermische Leitfähigkeit [120] eignet es sich als
Hochtemperaturtrennmittel [121, 122]. Die Ofentemperatur wurde durch ein Thermoele-
ment kontrolliert. Unter Einstellung definierter Ziehgeschwindigkeiten (vpull = 30 mm/h,
100 mm/h, 548 mm/h) wurde der Tiegel in einen wassergekühlten Mo-Block abgesenkt,
sodass die Erstarrung der Schmelze definiert, axial (von unten nach oben) ablief.
3.2.3 Herstellung der Ti-Fe- bzw. Ti-Fe-Sn-Legierungen in verschiedenen
Rascherstarrungsanlagen
Die entsprechenden Gießparameter der Rascherstarrungsanlagen und deren Vor- und




















Tabelle 5: Übersicht der Prozessparameter und ausgewählte Eigenschaften der verwendeten Rascherstarrungsanlagen. Die Tempe-
raturmessung mittels Pyrometer erfolgte direkt neben der Schmelze, sodass die Wärmeabgabe direkt neben der Schmelze
gemessen wurde. LE. . .Legierungselemente
Probendimension Atmos- Temperatur- Druck des Cu-Kokille/ Bemerkung
⊘ [mm] x l [mm] phäre messung Rezipienten - Tiegel
Lichtbogenofen
Knopf (38x12) Argon keine - Cu-Tiegel/ - verhältnismäßig große Proben-
H2O Kühlung dimension möglich
- einseitige Wärmeabgaberichtung
Kipptiegel-
anlage - Aufschmelzen der Vorlegierung
Stab (8x80) Argon keine - Graphit Tiegel u. im Cu-Tiegel
Stab (6x80) Cu-Kokille/ - evtl. Reaktion zwischen Schmelze
ohne H2O Kühlung und Tiegel beim Schmelzen
Differenzdruck- - Graphitdüse
gussanlage Graphit Tiegel u. - evtl. Reaktion zwischen Schmelze
Stab (5x80) Argon Pyrometer (1300 ◦C) 300 mbar Cu-Kokille/ und Tiegel beim Schmelzen
Stab (6x80) Pyrometer (1400◦C ) 200 mbar ohne H2O Kühlung - gute Durchmischung der LE
im elektromagnetischen Feld
Kalttiegelanlage - hochreiner Prozess
Stab (6x120) Argon unspezifisch 500 mbar Schwebeschmelzen - gute Durchmischung der LE
Stab (8x120) Pyrometer (1300 ◦C) 700 mbar und Cu-Kokille/ im elektromagnetischen Feld
Stab (10x120) Pyrometer (1400 ◦C) 700 mbar H2O Kühlung - sehr gute Qualität der Stäbe
(bzgl. Reinheit und Porosität)
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3.2.3.1 Stabherstellung Kalttiegelanlage
Zur Herstellung der Kalttiegelstäbe (KT-Stäbe) wurde die in Abbildung 3.3 dargestellte
KT-Anlage (Eigenentwicklung der Forschungstechnik des IFW) genutzt.
Abbildung 3.3: Die Kalttiegelanlage zur Herstellung der rasch erstarrten Ti-Fe-Stäbe.
Es wurden Stäbe mit Durchmessern von 6 mm, 8 mm und 10 mm mit eutektischer Ti-Fe-
Zusammensetzung, 10 mm Stäbe der Ti-Fe-Sn-Legierung und 8 mm Stäbe der β-Ti(Fe)-
Legierung bzw. TiFe IP hergestellt. Die entsprechenden Vorlegierungen (vgl. Kap. 3.2.1)
wurden in einen segmentierten Cu-Tiegel gegeben und induktiv erschmolzen. Zuvor wurde
die Vakuumkammer auf 2·10−5 mbar evakuiert und anschließend mit Argon als Schutzgas
auf ca. 700 mbar geflutet. Am unteren Ende des Tiegels, befindet sich die Cu-Kokille, in
die die Schmelze abgezogen wird. Durch dieses Verfahren können sehr hohe Abkühlge-
schwindigkeiten (bis zu 1000 K/s) realisiert werden [36].
3.2.3.2 Stabherstellung Kipptiegelanlage
In einer Kipptiegelanlage der Firma Bühler wurden Stäbe (ST-Stäbe) mit einem Durch-
messer von 6 mm und 8 mm mit eutektischer TiFe-Zusammensetzung hergestellt. Bei
dieser Methode erfolgt das Aufschmelzen der Vorlegierung in der Schmelzkammer unter
Argon (2 · 10−5 mbar) in einem schöpflöffelförmigem Cu-Tiegel durch einen Lichtbogen.
Das Material verweilt solange im Tiegel bis es vollständig aufgeschmolzen ist. Anschlie-
ßend wurde die Schmelze zügig durch Kippen des Tiegels in eine Cu-Kokille abgegossen.
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Die Kokille dieser Anlage besitzt keine Wasserkühlung und es ist keine direkte Kontrolle
der Temperatur möglich.
3.2.3.3 Stabherstellung Differenzdruckgussanlage
Da die Abkühlgeschwindigkeit des Materials u.a. vom Stabdurchmesser abhängig ist und
die Morphologie des eutektischen Gefüges beeinflusst [36], wurde die Differenzduckgussan-
lage als eine weitere Rascherstarrungsanlage zur Charakterisierung des Erstarrungsver-
haltens der Ti-Fe-Legierung gewählt. In der Differenzdruckgussanlage der Firma Bühler
(Abb. 3.4) wurden Stäbe (SC-Stäbe) mit einem Durchmesser von 3 mm, 5 mm und 6 mm
der eutektischen TiFe Zusammensetzung und 3 mm Stäbe der β-Ti(Fe)-Legierung gegos-
sen. Auch hier war im Vorfeld nicht bekannt, wie stark die Verringerung des Stabdurch-
messers die Abkühlgeschwindigkeit beeinflußt. Um auch hier einen direkten Vergleich
der Abkühlraten der Proben gleicher Geometrie, die in Kalttiegel- und Differenzdruck-
gussanlage abgegossen wurden sind, herstellen zu können, wurden die Stäbe mit einem
Durchmesser von 6 mm, die in den beiden Anlagen gefertigt wurden sind, hinsichtlich
ihrer Gefügebildung verglichen.
Abbildung 3.4: Differenzdruckgussanlage zur Herstellung der rasch erstarrten TiFe-Stäbe.
In einen düsenförmigen Graphittiegel wurden die Ti-Fe-Vorlegierungen eingesetzt. Der
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Tiegel hatte am unteren Ende eine Öffnung und war senkrecht in der Schmelzkam-
mer fixiert. Die Schmelzkammer wurde auf 2·10−5 mbar evakuiert und anschließend mit
200 mbar Argon, bei der Herstellung der Stäbe mit einem Durchmesser von 6 mm, und
mit 300 mbar Argon bei der Herstellung der Stäbe mit einem Durchmesser von 5 mm, ge-
flutet. Das Aufschmelzen des Materials erfolgte induktiv. Oberhalb der Schmelze befand
sich ein Pyrometer, womit die Temperatur der Schmelze annähernd bestimmt werden
konnte. Die Schmelze wurde nach vollständigem Aufschmelzen in die Cu-Kokille unter
dem Graphittiegel bei einer Druckdifferenz von 300 mbar gedrückt. Im Gegensatz zu den
gerichtet erstarrten Stäben, bei denen der Hauptteil der Wärmeabgabe axial erfolgte, war
die Wärmeabgabe der Schmelze bei der Herstellung der Stäbe in den Rascherstarrungs-
anlagen (KT, ST, SC) vorwiegend radial. Anhand des Lamellenarmabstandes, λ, und der
Morphologie bzw. Mikrostruktur des Gefüges konnte ermittelt werden, ob die Abkühl-
raten der Proben bei gleicher Zusammensetzung und gleicher Probengeometrie in Kalt-,




Die nasschemische Analytik diente zur Überprüfung der Zusammensetzung und der even-
tuellen Verunreinigungen der Proben. Für die Analyse erfolgt ein chemischer Aufschluss
des Probenmaterials. Die Elementgehalte der erwarteten Substanzen wurden mittels ei-
nes induktiv gekoppelten Plasmas mit optischer Emissions-Spektroskopie (ICP-OES) er-
mittelt. Die relative Standardabweichung der Messung liegt bei weniger als 0,5%. Die
quantitative Elementbestimmung erfolgte ausschließlich für die zuvor angegebenen Stof-
fe. Um die Richtigkeit der vorgegebenen Zusammensetzungen der Legierungen zu prüfen
wurden alle hergestellten Knöpfe und Stäbe untersucht werden. Da das Material nach
der Analyse nicht weiter für Gefüge- und mechanische Untersuchungen genutzt werden
konnte, wurden aus drei verschiedenen Bereichen der Proben jeweils kleine Stücke jeder
Probe entnommen (ca. 150 mg) und analysiert. Durch diese Vorgehensweise konnte al-
lerdings nicht das gesamte Material einer Probe analysiert werden und somit konnte das
Vorhandensein von Verunreinigungen nur bedingt ausgeschlossen werden. Entsprechend
konnte durch diese Vorgehensweise kontrolliert werden, ob wesentliche Schwankungen al-
ler Elemente in den Proben auftreten oder die Elemente homogen verteilt waren. Anhand
einer auftretenden Abweichung der Summe der Elemente von 100% konnten Rückschlüsse
auf das Vorhandensein anderer Stoffe nachvollzogen werden. Den jeweiligen Elementen
lagen kommerzielle Standards zu Grunde. Die Knöpfe, bei denen starke Homogenitäts-
schwankungen auftraten bzw. welche merkliche Abweichung der Soll-Zusammensetzung
bzw. Verunreinigungen enthielten, wurden nicht für weitere Untersuchungen und auch
nicht als Vorlegierungen genutzt.
4.1.2 Nichtmetallanalyse
Mittels Trägergas-Heißextraktion wurde der Sauerstoffanteil des Materials quantitativ
bestimmt. Zu Beginn dieser Arbeit war nicht bekannt, ob beim Erschmelzen der Ti-Fe-
Legierung im Lichtbogenofen bereits der geringe Sauerstoffanteil (0,149 m.%) des ele-
mentar eingewogenen Titans einen Einfluß auf den Erstarrungsprozess und das gebildete
Gefüge des Ti-Fe-Eutektikums hat. Deshalb wurde zu Beginn der Untersuchungen neben
dem Gefüge auch der Sauerstoffgehalt der Knöpfe bestimmt. Somit konnte sichergestellt
werden, dass die Knöpfe als Vorlegierungen mit korrekter chemischer Zusammensetzung
für die weitere Herstellung der Stäbe genutzt werden konnten. Die Analyse erfolgte in
einer Anlage vom Typ TC436DR (Fa. Leco). Bei hohen Temperaturen (ca. 2000 ◦C) wur-
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de die Probe in einem Graphittiegel in dieser Anlage mit Graphit zur Reaktion gebracht.
Das entstehende Kohlenmonoxid kann dann über das Trägergas Helium zum CO-Detektor
geführt und dort quantitativ bestimmt werden. Über Referenzmessungen ist der Sauer-
stoffgehalt bestimmbar.
4.2 Röntgendiffraktometrie (XRD)
Die Röntgendiffraktometrie wurde zur Bestimmung der Phasen der Ti-Fe- bzw. Ti-Fe-Sn-
Legierungen verwendet. Aufgrund der verschiedenen Herstellungsbedingungen und der
daraus resultierenden, verschiedenen Abkühlbedingungen des Materials wurden alle Pro-
ben untersucht. Die Gitterparameter der einzelnen Phasen wurden bestimmt. Daraus
konnten Aussagen über strukturelle Unterschiede (z.B. Übersättigung des Ti an Fe, Bil-
dung metastabiler Phasen bzw. von Mischkristallen etc.) der einzelnen Proben getroffen
werden. Inwiefern die Schwankungen der Abkühlrate während eines Herstellungprozesses
strukturelle Veränderungen innerhalb einer Probe (z.B. Stab: Kopf zu Fuß) bzw. atomare
Veränderungen innerhalb einer Phase hervorrufen, wurde an Scheiben, die aus verschie-
denen Bereichen der jeweiligen knopf- bzw. stabförmigen (Kopf, Mitte, Fuß) Proben ent-
nommen wurden, analysiert (vgl. Abb. 4.1).
Die Entnahme der einzelnen Proben für die Gefüge- und mechanische Charakterisierung
erfolgte entsprechend der schematischen Darstellung in Abbildung 4.1.
Abbildung 4.1: Die Entnahme der Proben zur Charakterisierung der Ti-Fe- bzw. Ti-Fe-
Sn-Legierungen aus Knopf und Stab.
Sofern die Diffraktogramme der Scheiben aus verschiedenen Bereichen unterschiedlicher
Kühlrate äquvivalent waren, wurde davon ausgegangen, dass in dem Bereich zwischen den
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analysierten Scheiben keine wesentlichen strukturellen Veränderungen vorlagen. Desweite-
ren konnte durch die vorangegangenen Studien und mittels Berechnungen [45, 123] aus den
ermittelten Gitterparametern eine Aussage über den Fe-Gehalt der metastabilen β-Ti(Fe)-
Phase getroffen werden. Die XRD-Analyse diente außerdem dazu, die Volumenanteile der
einzelnen Phasen der eutektischen Fe-Ti- und Fe-Ti-Sn-Legierungen zu bestimmen. Hier-
bei wurden zur Analyse zwei verschiedene Prinzipien genutzt: das Funktionsprinzip der
Reflexions- (Phillips (Typ X’Pert 3040/60)) und das Prinzip der Transmissionspektrosko-
pie (STOE (STADI P)). Die Anlage der Firma Phillips arbeitet in Reflexionsgeometrie
mit Co-Strahlung (Co-Kα-Strahlung, λ = 0,1791 nm). Der Beugungswinkel wurde mit
2Θ in einem Bereich von 40◦ bis 110◦ bzw. 130◦ gemessen. Die Schrittweite betrug dabei
2Θ = 0,04◦ mit einer Messzeit 8 s pro Schritt von. Für die Auswertung der Röntgen-
diffraktogramme wurde das Programm X´Pert High Score Plus verwendet. Es nutzt die
ICSD-Datenbank als Referenz für die Strukturbestimmung. Für diese Messung wurden ca.
1 mm dicke Scheiben in ausgewählten Bereichen der Proben entnommen, plan geschliffen
(Körnung P 4000), mit Ethanol gereinigt und plan auf einem Probenhalter fixiert. Alle
Proben wurden in dieser Anlage analysiert. Da die Detektoren auf den Transmissionsan-
lagen eine höhere Auflösung der Signale liefern, wurden zur genaueren Bestimmung der
Gitterparameter und des Volumenanteils der einzelnen Phasen ausgewählte Proben in
Transmission gemessen. Die Proben wurden mit SiC Schleifpapier der Körnung P 2500
manuell zu 60 µm dicken Plättchen geschliffen und anschließend gereinigt. Die Anla-
gen der Firma STOE waren mit Röntgenröhren, die mit Mo-Kα1 (λ = 0,07093187 nm)
Strahlung arbeiten welche durch einen gebogenen Ge(111) Monochromater erzeugt wird,
ausgestattet. Desweiteren arbeiten die Anlagen mit einem ortsaufgelöstem
”
Position Sensi-
tive Detector“ (PSD) bzw. Strip Detektor (SD) (Mythen1K, Dectris/CH), der pro Schritt
einen Winkelbereich von 6◦ detektiert. Die Schrittweite bei diesen Messungen betrug 2Θ
= 0,5◦ (PSD) bzw. 1◦ (SD) über einen Messbereich von 2Θ = 3◦ - 55◦ mit einer Scanzeit
60 s (PSD) bzw. 80 s (SD) pro Schritt. Während der Messung drehte sich die Probe,
sodass eine bessere Statistik über den gesamten Querschnitt der Probe erziehlt werden
konnte. Bei der Analyse wurden vier Messungen durchgeführt und die ermittelten Daten
addiert.
4.3 Mikroskopische Untersuchungen
Die licht- und rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen dienten zur Beurteilung
der Qualität der Stäbe (Seigerungen/ unerwünscht auftretende Primärdendriten/ Poren/
Schwindungslunker) und zur detaillierten Charakterisierung der Mikrostruktur. Dies liegt
darin begründet, dass die Vielzahl der verwendeten Gießanlagen und deren unterschied-
Seite: 58 Charakterisierungsmethoden
lichen Abkühlbedingungen wie auch die unterschiedlichen Probengeometrien eine umfas-
sende Untersuchung des gebildeten eutektischen Gefüges der TiFe-Legierungen erfordern.
Somit konnten Aussagen über die Höhe der Beeinflussung der unterschiedlichen Gieß-
anlagen auf die Bildung des Gefüges getroffen werden. Charakteristika wie Korngröße,
Lamellenarmabstand sowie Kollonieform und -größe der eutektischen Ti-Fe- und Ti-Fe-
Sn-Legierungen konnten somit bestimmt werden. Die gemessenen Lamellenarmabstände
der einzelnen Proben gehen in die Jackson und Hunt Gleichung zur Berechnung der Kon-
stante, K, ein (vgl. Kap. 2.5.5 Gl. 9). Ausserdem wurden die einphasigen Materialien TiFe
IP und β-Ti(Fe)-Legierung hinsichtlich der Gefügeeigenschaften untersucht.
4.3.1 Lichtmikroskopie (LM)
Die mikroskopischen Untersuchungen an den Stäben und Knöpfen erfolgten radial und
axial zur Achse. Es wurden verschiedene Bereiche (Knopf: Zentrum, Rand; Stab: Kopf,
Mitte, Fuß) untersucht. Somit konnte ein Zusammenhang zwischen Temperaturgradient
(Richtung und Betrag) und Bildung der Mikrostruktur hergestellt werden.
Die Lichtmikroskopie wurde an einen Nikon Epiphot 300 und an einem Quantimet (Po-
lyvar) durchgeführt. Die Proben wurden mit Demotec 33 eingebettet und in aufeinan-
derfolgenden Schritten auf Körnung P 800 −→ 1200 −→ 2500 −→ 4000 geschliffen. An-
schließend wurden die Proben unter Verwendung der Rotopol-35/RotoForce 4 der Firma
Struers 3 Minuten poliert. Es wurde dabei mit einem Chem-Tuch und Final-Suspension
(0,1 µm Diamant-Suspension) gearbeitet. Da nach der Endpolitur die Korngrenzen der
einphasigen Proben im Lichtmikroskop nicht sichtbarwaren, wurden diese auf Korngren-
zen angeätzt (Zusammensetzung des Ätzmittels vgl. Tab. 6). Das Gefüge kontrastierte und
war für lichtmikroskopische Untersuchung geeignet. Zwischen jedem Präparationsschritt
erfolgte die Reinigung der Probe in Ethanol.
Tabelle 6: Ätzvorschrift für die einphasigen Ti-Fe-Proben.
Ätzlösung
Zusammen- 85 H2O
setzung [ml] 5 HNO3
10 HF
Ätzzeit [s] 3 - 20
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4.3.2 Rasterelektronenmikroskopie (REM)
Sekundärelektronenmikroskopie (SEM)
Zwei Sekundärelektronenmikroskope (Zeiss Gemini 1530/ Carl Zeiss AG und Hitachi
TM 1000) wurden zusätzlich für die Charakterisierung der eutektischen TiFe- bzw. TiFeSn-
Legierungen genutzt. Hierbei wurden die gleichen Präparationsschritte der Proben wie für
die Vorbereitung der lichtmikroskopischen Untersuchungen vorgenommen. Um die einge-
betteten Proben für die REM-Untersuchungen entsprechend leitfähig zu machen, wurde
zwischen Probe und Probenhalter ein Silberplättchen geklebt.
Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX)
Um die Elementverteilung qualitativ und quantitativ an ausgewählten Proben bestim-
men zu können, wurde die EDX-Analyse genutzt. Bei den SEM- wie bei den EDX-
Untersuchungen wurde mit einer Betriebsspannung von U = 15 kV gearbeitet. Die EDX-
Methode diente zur Bestimmung der Zusammensetzung der beiden Gefügebestandteile,
β-Ti(Fe) und TiFe IP, der eutektischen TiFe-Legierung und der einphasigen Materialien.
Zur Quantifizierung der Elemente wurde mit dem Softwareprogramm (Quantax 300/ Es-
prit 1.8/ Bruker AXS) gearbeitet. Für diese Problemstellung wurde zuvor eine bestimmte
Ablaufprozedur festgelegt [124]. Mit dieser Methode war es nur möglich, eine Aussage
(qualitativ) über lokale Unterschiede der Sauerstoffkonzentration zu treffen, denn bei die-
sem Verfahren kann Sauerstoff zwar nachgewiesen werden, wird aber nicht mit in die
Quantifizierung einbezogen. Die ermittelte Elementverteilung der Phasen und das Pha-
sendiagramm (vgl. Absch. 2.2) wurden als Grundlage zur Festlegung der chemischen Zu-
sammensetzung der einphasigen Materialien genutzt.
Elektronenrückstreubeugung (EBSD)
Die EBSD-Messung diente in dieser Arbeit zur Texturuntersuchung und zur Bestimmung
der kristallografischen Orientierung der beiden Phasen (β-Ti(Fe) und TiFe IP) im eutekti-
schen Gefüge zueinander. Anhand der im Vorfeld ausgewerteten REM-Aufnahmen lag der
Schwerpunkt der EBSD-Messungen auf Bereichen der Proben, in denen das Gefüge par-
allele, langgestreckte eutektische Lamellen aufwies. In diesen Bereichen wurden parallel
und senkrecht zu den Lamellen Linienprofile (Linescans) aufgenommen (vgl. Abb. 4.2). Es
wurde mit einer Beschleunigungsspannung von U = 20 kV gearbeitet. Pro Bereich wurden
3 Linien à 10 bis 50 Punkte in einem Raster von x = 0,05 µm, y = 0,7 µm abgescannt.
Die Scangeschwindigkeit pro Punkt betrug 800 µs. Es wurden 15 Bereiche vermessen.
Um Topographiekontraste und heterogene Kontrastierung im Rückstreuelektronenbild
(FSD-Detektor) zu vermeiden, wurden die eingebetteten Proben drei Minuten bei 15 N mit
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Abbildung 4.2: Eutektisches Gefüge mit parallel liegenden TiFe-IP-Lamellen.
Einzelandruck (Rotopol-35/RotoForce 4) mit SiC Schleifpapier in den Schritten P 800 −→
1200 geschliffen. Daraufhin wurde die Probe ätzpoliert (vgl. Tab. 7).
Tabelle 7: Ätzvorschrift der eutektischen TiFe-Proben für die EBSD-Analyse.
Ätzlösung
Zusammen- 65 OP-S
setzung [ml] 10 H2O2
0,25 HNO3
0,125 HF
Politur chem Tuch, Gleichlauf
5 N, 4 min, Einzelandruck
Da die Kristallstruktur der einzelnen Phasen (B2 und A2) des eutektischen Gefüges einen
ähnlichen kristallchemischen Charakter hat (vgl. Abb. 2.4), war es nicht möglich, die auto-
matische Elementidentifizierung des Softwareprogramms Channel 5 (Oxford Instuments)
zu verwenden. Die Identifizierung der einzelnen EBSD-Muster (Kikuchi-Linien) wurde
deshalb manuell durchgeführt.
Ionenstrahlpräparation (FIB)
Die Untersuchung der Mikrostruktur ausgewählter Proben mit Hilfe der FIB-Technik, an
der Anlage vom Typ FIB Crossbeam 1540 XB (Zeiss), ermöglicht, neben den zuvor ge-
nannten, richtungsabhängigen mikrostrukturellen Untersuchungen, eine dreidimensionale
Darstellung der eutektischen Kolonien. Es konnte somit eine Aussage darüber getroffen
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werden, wie sich die parallel liegenden Lamellen (Betrachtung der Querschnittsfläche) wei-
ter in die dritte Dimension erstrecken. Für diese Untersuchungen wurden Proben genutzt,
die zuvor im REM analysiert wurden. Die betrachtete Schnittfläche war 25 µm breit und
10 µm tief (Einschnitt senkrecht zur Oberfläche). Die Untersuchungen erfolgten bei einer
Beschleunigungsspannung von 5 kV bzw. 10 kV.
4.3.3 Transmissionenelektronenmikroskopie (TEM)
Um die A2/B2-Phasengrenzfläche detaillierter charakterisieren zu können, wurden TEM-
Untersuchungen vorgenommen. Mit Hilfe dieser Untersuchungen konnten Aussagen über
verschiedene Eigenschaften, wie z.B. die Orientierung der Phasen zueinander, lokal auftre-
tende Gitterfehler bzw. Gitterverspannungen und die lokale chemische Zusammensetzung
an der A2/B2-Grenzfläche im Ausgangszustand des Gefüges, wie auch nach definierter
Druckbelastung getroffen werden. Für diese Untersuchungen wurden axial und radial zur
Knopfachse der eutektischen TiFe-Legierung von ausgewählten Druckproben 1 mm dicke
Scheiben bzw. Probenstücke verwendet, welche anschließend entsprechend den Anforde-
rungen der Messanlage in der FIB 1340 xB gedünnt wurden. Die TEM-Untersuchungen
wurden am Gerät Tecnai F30 der Firma Philips durchgeführt. Dabei wurde mit einer
Beschleunigungsspannung von 300 kV gearbeitet. Das Gerät war mit einem EDAM III-
Detektor (EDAX) ausgestattet, sodass quantitave Aussagen über die lokale chemische
Zusammensetzung innerhalb einer Phase und an den Phasenübergängen des Materials
getroffen werden konnten. Außerdem konnte die Mikrostruktur durch SAED- (Selected
area electron diffraction) Analysen genauer untersucht.
4.4 Mechanische Eigenschaften
4.4.1 Härte
Die Härtemessung erfolgte nach DIN EN ISO 6507-1/05 mit Hilfe eines Härteprüfers der
Firma Shimadzu (Typ HMV-2000). Die Härtemessung ist eine Prüfmethode, die schnelle
und einfache qualitative Ergebnisse liefert, und hier für den Vergleich von Festigkeitsände-
rungen bei unterschiedlicher Gefügebildung und gleicher chemischer Zusammensetzung
genutzt wurde. Als Prüfkraft wurde eine Last von 25 g (F ≈ 0,24525 N) bei einer Halte-
zeit von 10 s gewählt. Die Messpunkte wurden manuell angefahren, sodass sicher gestellt
werden konnte, dass die zu charakterisierende Phase bzw. Bereiche der Proben mit dem
pyramidenförmigen Prüfstempel normgerecht getroffen wurden.
Nach Gleichung [125]:
HV = 0, 102 · (2F sin(136◦/2))w2 = 0, 1891 · F/w2 (11)
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wurde die Mikrohärte, nach Messung des Diagonalenabstandes, w, des pyramidenförmigen
Härteeindrucks, berechnet.
4.4.2 Druckversuch
Um das Verhalten der Ti-Fe- bzw. Ti-Fe-Sn-Legierungen unter einachsiger quasistati-
scher Belastung zu ermitteln (uniaxiale Druckprüfung nach DIN 50106), wurden aus den
Proben (Knöpfe und Stäbe) Druckproben entnommen. Die Druckproben wurden mittels
Drahterosion in ionisiertem Wasser (vgl. Abb. 4.1) und gemäß DIN 50106 entnommen.
Die Druckproben hatten einen Durchmesser von d0 = 3 mm und eine Ausgangslänge
von ca. l0 = 5,5 mm. Die Stirnflächen der zylinderförmigen Proben wurden manuell ge-
schliffen (Körnung 4000P), um zwei exakt plan-parallele Stirnflächen zu erhalten. Für die
Durchführung der Druckversuche wurde eine Prüfmaschine der Firma Instron vom Typ
5869 genutzt. Die Druckprüfung erfolgte wegkontrolliert mit einer Traversengeschwindig-
keit von 0,001 mm/s, dies entspricht in etwa einer Dehnrate von 10−5 - 10−4 1/s. Die
Dehnungsmessung erfolgte direkt an den Proben durch ein Laserextensometer (Fiedler
Optoelektronik GmbH) [11]. Die Druckproben wurden in axialer und radialer Richtung
der Knöpfe bzw. Stäbe entnommen (vgl. Abb. 4.1). Es konnte im Vorfeld gezeigt werden,
dass durch die Herstellung der eutektischen TiFe-Legierung (Knopf) ein Gefüge mit lamel-
lar gerichteten eutektischen Kolonien gebildet wird. Inwiefern die ausgeprägte Textur bzw.
Anisotropie der Lamellen einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat, wurde
durch die entsprechende Druckprobenentnahme (axial bzw. radial) und die anschließenden
Druckversuche ermittelt. Bei den Stäben wurde darauf geachtet, dass die axialen Druck-
proben entsprechend Abbildung 4.1 erodiert wurden. Somit konnte das Vorhandensein
von Poren in den zylinderförmigen Druckproben (vgl. Kap. 7.1) minimiert werden.
4.4.3 Zugversuch
Aufgrund der guten mechanischen Eigenschaften der β-Ti(Fe) und der eutektischen TiFe-
Legierunge (vgl. Tab. 20), wurden diese Legierungen unter uniaxialer, quasistatischer
Zugbelastung getestet. Für diese Prüfungen wurden Flach- als auch Rundproben verwen-
det.
Abbildung 4.3 zeigt die Geometrie der Flachzugproben. Die Flachproben sind etwa 40
mm lang und 2 mm dick. Diese Proben wurden durch Drahterosion aus ausgewählten
Proben (KT-Stäbe (⊘ = 8 mm) und Knöpfe) entnommen. Anschließend wurde die Ober-
fläche der Probe geschliffen (P 4000) und gereinigt (Ethanol). Die Zugversuche wurden
an der selben Anlage (Instron vom Typ 5869) wie die Druckversuche durchgeführt. Die
Prüfung wurde mit einer Traversengeschwindigkeit von 0,001 mm/s durchgeführt. Die
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Abbildung 4.3: Darstellung der Flachproben für die Zugversuche (Abmessungen in
Millimeter).
Erfassung der Dehnung erfolgte analog zu der der Druckversuche. Es wurden mindestens
acht reproduzierbare Proben pro Legierung und jeweils mindestens drei Proben pro Pro-
benform (Stab oder Knopf) getestet. Die Rundproben wurden nach DIN 50125 gefertigt.
Als Ausgangsmaterial wurden KT-Stäbe (⊘ = 8 mm) der eutektischen TiFe- und der
β-Ti(Fe)-Legierung verwendet. Diese Proben wurden extern bei der Firma Präzis Werk-
zeugbau Dresden entsprechend der vorgegebenen Geometrie gefertigt. Die Proben hatten
eine Gesamtlänge von l0 = 60 mm und einen Kopfdurchmesser von d1 = 6 mm sowie
einen Probendurchmesser von d0 = 3,8 mm. Die Prüfungen wurden an einer Instron
8502 wegkontrolliert mit einer Traversengeschwindigkeit von 0,002 mm/s durchgeführt.
Die Erfassung der Längenänderung wurde durch ein Extensometer, das unmittelbar an
den Proben befestigt ist, realisiert. Mittels Kraftsensor wurde die Kraft gemessen. Un-
ter Berücksichtigung der Steifigkeitskorrektur der Maschine erfolgte die Auswertung der
Kennwerte.
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4.4.4 In situ Druck- und in situ Zugversuch
Zur Charakterisierung des lokalen Bruchmechanismus wurde die eutektische TiFe Le-
gierung unter uniaxialer Druck- bzw. Zugbelastung im REM beobachtet. Diese Metho-
de bietet die Möglichkeit, mikroskopische Vorgänge im Material unter Belastung direkt
zu verfolgen. Es wurde hiermit untersucht, ob die Vorzugsorientierung der eutektischen
Kolonien einen Einfluß auf die Rissausbreitung hat. Mit dieser Methode wurde vorwie-
gend geklärt, ob eine plastische Verformung der TiFe-Lamellen beobachtbar war, bzw. ob
die anschließende Rissausbreitung intragranular (Mechanismen einer Wechselwirkung mit
Elementen der Strukturhierarchie unterhalb von Körnern) oder intergranular (Mechanis-
men an Korn- bzw. Phasengrenzen) erfolgte. Für diese Tests wurde das Zug-/Druckmodul
10000 N der Firma Kammrath & Weiss GmbH genutzt (Abb. 4.4).
Abbildung 4.4: Zug-/Druckmodul der Firma Kammrath & Weiss GmbH mit eingespann-
ter Druckprobe (Draufsicht).
Die Belastung erfolgte wegkontrolliert (0,1 µm/s) in Schritten von 500 N Druck- bzw.
40 N Zugkraft. Dies entsprach unter Berücksichtigung der Probengeometrie einer Erhöhung
der Druckspannung von etwa 200 MPa bzw. einer Zugspannung von 40 MPa. Bei kon-
stanter Belastung wurden die Proben mikroskopisch untersucht. Dabei wurden gerade
die Stellen, an denen der Rissanfang bzw. die Rissausbreitung vermutet wird, mit Hilfe
von REM-Aufnahmen dokumentiert. Mit dem Zug-/Druckmodul kann eine Maximalkraft
von Fmax = 4900 N auf die Proben aufgebracht werden. Aufgrund des gebildeten eutek-
tischen Gefüges, wurden die untersuchten Proben analog der Zug- bzw. Druckversuche
(vgl. Abb. 4.1), aus den eutektischen TiFe Knöpfen entnommen. Die in situ Zugversu-
che wurden an Flachproben und die in situ Druckversuche an zylinderförmigen Proben
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durchgeführt. Von den zylinderförmigen Druckproben wurde, um eine Betrachtungsfläche
für die REM-Untersuchungen zu erhalten, axial etwa 1 mm Material abgeschliffen. Die
Schlifffläche wurde anschließend poliert. Aufgrund der oben genannten Anlagenspezifika-
tionen (Fmax) und um den Beginn des Risses im REM beobachten zu können, wurden alle
Proben mit zwei gegenüberliegenden 700 µm (Druck) bzw. 450 µm (Zug) tiefen, senkrecht
zur Belastungsrichtung stehenden Kerben mit einem Kerbradius von 40 µm präpariert.
Der Einschnitt der Kerben erfolgte mit Hilfe einer Drahtsäge, mit einem Wolfram-Draht.
Eine Borcarbid-Suspension diente als Schneidmittel. Die zylinderförmigen in situ Druck-
proben (Abb. 4.5 a) wurden analog der Druckproben (vgl. Kap. 7.2.1) aus den Knöpfen
präpariert. Der Maximaldurchmesser der Zylinder betrug dmax = 2,4 mm, wobei die Man-
telfläche der Zylinder für die Dokumentation im REM ca. 0,8 mm axial abgeschliffen und
poliert wurde. Die in situ Zugproben (Abb. 4.5 b) wurden analog der Flachzugproben aus
den Knöpfen mit eutektischer Zusammensetzung entnommen, die Außenflächen wurden
glatt (Körnung P 4000) geschliffen. Die Fläche, die im REM betrachtet wurde, wurde
zusätzlich poliert.
Abbildung 4.5: Makroskopische Aufnahme der a) in situ Druckproben und b) in situ
Zugproben.
4.5 Ultraschallmessung
Das sogenannte Ultraschall-Pulsecho-Verfahren basiert auf der Messung der Laufzeit ei-
nes Ultraschall-Pulses, der ein oder mehrmals an der Unterseite der Probe reflektiert
wird [125]. Aus der Laufzeit des Ultraschall-Pulses, der Dichte des Materials und der
bestimmten Länge der Laufstrecke lässt sich die Schallgeschwindigkeit im Material er-
mitteln und daraus die elastischen Konstanten (Elastizitätsmodul, E, und Schubmodul,
G, Querkontraktionszahl, ν, Kompressionsmodul, B) berechnen [125]. Die Abnahme der
Pulshöhe nach jeder Reflexion resultiert aus der Dämpfung der Schallwelle. Durch die Ul-
traschallmessung wurde untersucht, inwiefern die unterschiedlich gebildeten eutektischen
Gefüge (isotrop-körnig, anisotrop-lamellar, bimodal) einen Einfluss auf die elastischen
Eigenschaften der Ti-Fe-Legierungen haben. Die Grundidee beruht auf der Annahme,
dass sich die Ultraschallwellen in den beiden Phasen verschieden schnell ausbreiten, und
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dass das Signal somit an den Grenzflächen gedämpft bzw. gestreut wird. Die Ausbrei-
tungsgeschwindigkeit der Welle und die sich daraus ableitenden elastischen Konstanten
werden durch die Gefügeeigenschaften (Phasen, Phasengrenzflächen etc.) beeinflusst. Die
elastischen Konstanten der eutektischen TiFe Legierung wurden in Abhängigkeit von der
Orientierungsrichtung der Lamellen bzw. in Abhängigkeit von den eutektischen Kolonien
geprüft. Dafür wurden alle zylinderförmigen Druckproben zuvor mittels Ultraschallmes-
sung (Olympus Panametrics-NDT 5900PR) untersucht. Die Ultraschallmessköpfe haben
eine Frequenz von 100 MHz (Longitudinalwelle) bzw. 20 MHz (Scherwelle). Als Koppel-
mittel wurde für die Messköpfe Glycol (100 MHz) bzw. Honig (20 MHz) verwendet.
Für die Prüfung war zuvor die Ermittlung der Dichte der einzelnen Proben erforderlich.
Die Dichtemessung erfolgte an einer Mikrowaage der Firma Mettler Toledo. Sie erfolg-
te nach dem Archimedischen Prinzip. Dabei wurde die Masse der Proben erst in Luft
und anschließend in destilliertem Wasser jeweils bei konstanter Temperatur bestimmt.
Entsprechend folgender Gleichung [125] wurde die Dichte berechnet.
ρP =
mLuft(ρF lüssig − ρLuft)
mF lüssig − mLuft
(12)
Dabei ist ρP die Dichte der Probe, ρF lüssig die Dichte des destillierten Wassers, ρLuft
die Dichte von Luft, mLuft die Probenmasse in Luft und mF lüssig die Probenmasse im
destillierten Wasser.
Da die Ultraschallmessung von vielen Parametern beeinflusst wird, wurde der Messkopf
mindestens vier mal neu angesetzt und es wurden jeweils 100 Messungen durchgeführt.
Der Mittelwert der Laufzeit der Longitutinal-, tl, und Transversalwelle, ts, wurde gemessen
und die Geschwindigkeit berechnet. Aus den erhaltenen Messwerten wurden die elastischen
Parameter Querkontraktionszahl, ν, Elastizitätsmodul, E, Kompressionsmodul, K, und
Schubmodul, G, nach den Gleichungen 13 bis 16 bestimmt [126]:
ν = (1 − 2(tl/ts)
2)/(2 − 2(tl/ts)
2) (13)
E = v2l ρP (1 + ν) · (1 − 2ν)/(1 − ν) (14)
G = E/(2 · (1 + ν)) (15)
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K = E/(3 · (1 − 2ν)) (16)
Zur Verifizierung der Ergebnisse wurden neben den zylinderförmigen Druckproben Würfel
(3 mm x 3 mm x 3 mm) aus verschiedenen Bereichen der Knöpfe entnommen und ge-
prüft. Um ein Grundverständnis für die elastischen Eigenschaften der eutektischen TiFe-
Legierung zu bekommen, wurden die elastischen Konstanten der einzelnen Phasen des
eutektischen TiFe-Gefüges (β-Ti(Fe) und TiFe IP) an einphasigen Proben zusätzlich be-
stimmt. Die ermittelten Daten wurden unter anderem für Kalkulationen des Projektpart-
ners am Max-Planck-Institut für Eisenforschung, Düsseldorf (MPIE) verwendet [45].
4.6 Dilatometermessung
Für die Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten, γ, wurde die Dilatome-
termessung durchgeführt. Die Messung der Wärmeleitfähigkeit der verschiedenen TiFe-
Legierungen erfolgte an Stäben (⊘ = 8 mm, l = 16 mm und 26 mm) mit einem hori-
zontalen Schubspannungsdilatometer der Firma Netzsch (DIL 402 C). Das Dilatometer
ist mit einem induktiven Wegaufnehmer, der die thermische Längenänderung der Pro-
be bestimmt, ausgestattet. Während der Messung unter Argon (Fließgeschwindigkeit 30
ml/min) erfolgte die Temperaturbestimmung reproduzierbar mit einem Thermoelement
in unmittelbarer Nähe zur Probe. Die Aufheiz- bzw. Abkühlgeschwindigkeit der Proben
betrug 2 K/min. Es wurden jeweils vier Segmente gefahren: 1. Segment 20 ◦C bis -120 ◦C,
2. Segment -120 ◦C bis 480 ◦C, 3. Segment 480 ◦C bis -120 ◦C und 4. Segment -120 ◦C bis
20 ◦C. Zur Berechnung endothermer und exothermer Probeneffekte wurde die Software
Proteus Analysis von Netzsch verwendet.
5 Einphasige β-Ti(Fe)- und TiFe IP-Legierungen
Um ein Verständnis über die ablaufenden Verformungsmechanismen der eutektischen
TiFe-Legierungen mit verschiedenen Morphologien (körnig, lamellar, metastabile Phasen-
bestandteile) zu erlangen, wurden die einzelnen Phasen des eutektischen Ti-Fe-Systems
charakterisiert. Das eutektische Gefüge wird mikroskopisch als ein Kompositwerkstoff, be-
stehend aus β-Ti(Fe) und TiFe IP betrachtet. Der Grundgedanke besteht darin, durch die
Ermittlung der mechanischen Eigenschaften und der elastischen Konstanten der beteilig-
ten Phasen Rückschlüsse auf die mechanischen Eigenschaften, das Verformungsverhalten
und die elastischen Konstanten der eutektischen TiFe-Legierungen zu ziehen [4]. Demzu-
folge wird in diesem Kapitel auf die mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften
der einphasigen Materialien mit der Zusammensetzung Ti15Fe85 (β-Ti(Fe)) und Ti50,5Fe49,5
(TiFe IP) eingegangen. Analog zu den eutektischen TiFe-Legierungen wurden die mi-
krostrukturellen Untersuchungen an verschiedenen Probengeometrien (Knopf und Stab)
durchgeführt. Die experimentell ermittelten elastischen Konstanten (US) sollten weiterhin
dazu dienen, die theoretischen bzw. numerischen Modelle zur Beschreibung der Phasen-
stabilität und der elastischen Eigenschaften von binären Systemen weiter zu entwickeln.
Aufgrund der unterschiedlichen Herstellungsverfahren (Probendimension/ Abkühlraten)
wurden Knöpfe und KT-Stäbe (⊘ = 8 mm) gefertigt und untersucht. Desweiteren konnten
SC-Stäbe mit einem Durchmesser von 3 mm (Differenzdruckgussverfahren) der β-Ti(Fe)-
Legierung jedoch nicht der TiFe IP für die Untersuchungen hergestellt werden. Dieses
Verfahren erwies sich aufgrund der Prozessparameter und der physikalischen Eigenschaf-
ten der TiFe IP als ungeeignet für die Herstellung von Stäben mit einem Durchmesser
von 3 mm. Beim Abgießen der TiFe IP wurde die Kokille nicht vollständig ausgefüllt.
Nach dem Gießen lagen Hohlzylinder vor oder das Material zersplitterte bei der Entnah-
me aus der Kokille. Bevor die hergestellten Proben mikroskopisch untersucht wurden,
wurde die chemische Zusammensetzung und die sich bildenden Phasen der Proben unter-
sucht. Dadurch konnte sicher gestellt werden, dass die gewünschten Zusammensetzungen
(keine Verunreinigungen oder Ausscheidungen ungewünschter Phasen z.B. α-Ti) der ein-
zelnen Legierungen Ti15Fe85 und Ti50,5Fe49,5 vorlagen. Diese Analysen gaben weiterhin
Aufschluss über die Verarbeitungsqualität, Prozesseignung und Reinheit der einzelnen
Prozessschritte. Wie in Tabelle 8 aufgeführt, zeigte die quantitative Bestimmung des Ti-
und Fe-Gehaltes der knopf- und stabförmigen Proben, dass sich in allen Proben nachweis-
lich keine größeren Mengen an Verunreinigungen befanden.
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Tabelle 8: Chemische Analyse der einphasigen Ti-Fe-Legierungen.
Ti85Fe15 Ti [m.%] Fe [m.%]
Knopf 83,0±0,4 17,0±0,2
Stab 8 mm 82,4±0,3 17,2±0,1
Ti50,5Fe49,5
Knopf 46,0±0,1 53,2±0,1
Stab 8 mm 46,4±0,1 53,1±0,2
Die Werte für die Gehalte der beiden aufgeführten Elemente Ti und Fe (in m.%) stimmen
mit den Soll-Zusammensetzungen der β-Ti(Fe)-Legierung und TiFe IP überein (vgl. Tab. 8).
Die Summe der beiden Komponenten ergibt in jeder Probe etwa 100 m.%. Die geringe
relative Standardabweichung belegt die hohe Genauigkeit der Messergebnisse. Folglich wa-
ren die Prozessparameter (z.B. Reinheit der Ausgangselemente und saubere Schmelztiegel
bzw. Cu-Kokille) in den einzelnen Rascherstarrungsanlagen (Lichtbogenofen, Kalttiegel-
anlage) und die Prozesssschritte für die Herstellung der einphasigen Materialien geeignet.
5.1 Die β-Ti(Fe)-Legierung
Mittels Röntgendiffraktometrie (Reflexion) wurde die Mikrostruktur der Knöpfe (Kom-
paktprobe und Pulver (aus zerkleinertem Knopf)) und von drei verschiedenen Bereichen
der Stäbe (Kopf, Mitte, Fuß) ermittelt. Die Kompaktprobe des Knopfes wurde dazu nach
der Analyse pulverisiert (Kugelmühle). Abbildung 5.1 a zeigt das Röntgendiffraktogramm
einer Kompaktprobe von einem β-Ti(Fe) Knopf und das Diffraktogramm des pulverförmi-
gen Materials. In Abbildung 5.1 b) sind die Röngendiffraktogramme der stabförmigen
Proben (⊘ = 8 mm) aus verschiedenen Bereichen dargestellt.
Die XRD-Messung diente neben der Ermittlung der Gitterparameter der einzelnen Phasen
auch zur Verifizierung der gewünschten Zusammensetzung in den verschiedenen Bereichen
der Probe. Dadurch konnten Phasen, die mit einen Volumenanteil von mehr als 2% im
Material vorhanden sind, detektiert werden.
In allen Proben (Knopf und Stab) bildet das vorliegende Material die zu erwartende ku-
bische Struktur (Im3m) der β-Ti(Fe)-Phase. Die ausgeprägte Textur der Knöpfe konnte
durch die Gegenüberstellung der Diffraktogramme der Kompaktprobe und dem des Pul-
vers (Abb. 5.1 a) nachgewiesen werden. Dies beruht darauf, dass jede Intensität durch
eine bestimmte Orientierung von Netzebenen hervorgerufen wird. Pulverförmiges Mate-
rial hat keine Textur, da alle Netzebenenscharen statistisch gleich verteilt vorliegen. Die
Intensitäten der einzelnen Reflexe folgen der Bragg-Bedingung [2].
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Abbildung 5.1: Röntgendiffraktogramme (Reflexion) der Ti85Fe15-Legierung. a) Knopf
und b) Stab.
Ist ein Material texturiert, verschieben sich die relativen Intensitäten im Vergleich zum
untexturierten Material (Pulver). Dieser Effekt, durch den die Texturierung der β-Ti(Fe)-
Proben erkenntlich wird, zeigt sich in Abbildung 5.1 a) bei dem Vergleich der Intensitäten
von Kompaktprobe und Pulver. Bei der Kompaktprobe sind die relativen Intensitäten
(z.B. 2θ ≈ 85. . .90◦) im Vergleich zum Pulver deutlich verschoben. Die röntgenographi-
schen Phasenanalysen wie auch die Gefügeuntersuchungen der Stäbe (vgl. Abb. 5.2 b, c
und Abb. 5.3 c) weisen darauf hin, dass kein signifikanter Unterschied der Legierungszu-
sammensetzung (Bildung der Phasen) innerhalb des Stabes vorlag. Die Gitterparameter
wurden mit der Software Powder Cell 23 ausgewertet und lag bei a0 = 0,3199 ± 0,0006
nm. Dieser Wert konnte durch ergänzende Messungen in Transmission und entsprechen-
der Rietveldanalyse bestätigt werden (a0 = 0,31980(3) nm)(vgl. Anhang D Abb. 4.1).
Der Gitterparameter des Materials (β-Ti(Fe)) ist aufgrund des gelösten Fe kleiner als der
von reinem β-Ti (a0 = 0,33065 nm) [127]. Die ermittelten Werte aus der Rietveldana-
lyse, als auch die ab initio Berechnungen [45], bestätigten die Bildung der metastabile
β-Ti(Fe)-Phase in den knopf- bzw. stabförmigen Proben. Frühere Studien von Ray et al.
[123], welche den Zusammenhang zwischen Fe-Gehalt und Gitterparameter experimentell
ermittelten, gaben einen Gitterparameter von a0 (Ti85Fe15) = 0,3165 nm an. Dies zeigt,
dass die Abkühlgeschwindigkeit im Lichtbogenofen und in der Kalttiegelanlage hoch ge-
nug war, um die Umwandlung der metastabilen β-Ti-Phase in die bei Raumtemperatur
stabile α-Ti-Phase zu unterdrücken. Gemäß des Phasendiagramms (vgl. Kap. 2 Abb. 2.3)
darf bei einer Zusammensetzung von Ti85Fe15 im Gleichgewichtszustand das Gefüge nicht
einphasig sein. Das Gefüge müsste demnach zweiphasig, bestehend aus α-Ti + TiFe IP
sein. Die Rascherstarrung führt hier aber zu einer Übersättigung von Fe in β-Ti und zur
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Unterdrückung der Bildung von α-Ti und TiFe IP. Folglich kann einphasiges β-Ti(Fe),
das unter Gleichgewichtsbedingungen nur oberhalb 595 ◦C existiert, hergestellt werden. Im
Allgemeinen war aufgrund der Erstarrungsbedingungen (vgl. Kap. 4) eine Gussstruktur
in den Proben zu erwarten [38]. Die Auswirkung der Abkühlbedingungen auf das Gefüge
zeigte sich in den lichtmikroskopischen Abbildungen (Abb. 5.2) von Knopf, KT-Stab (⊘
= 8 mm) und SC-Stab (⊘ = 3 mm). Die Gegenüberstellung verdeutlicht, dass sich ent-
sprechend der unterschiedlichen Abkühlbedingungen in Knopf und Stab unterschiedliche
Gefüge bilden.
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Abbildung 5.2: Übersicht der Mikrostruktur der β-Ti(Fe)-Legierung. In a) ist der Knopf,
in b) ein KT-Stab (⊘ = 8 mm) und in c) ein SC-Stab (⊘ = 3 mm)
dargestellt. Es wird jeweils der Probenquerschnitt gezeigt.
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Ausgewählte charakteristische Bereiche aus dem Zentrum der Proben des Knopfes und des
Stabes (⊘ = 8 mm) sind in Abbildung 5.3 dargestellt. Im mittleren Bereich des Knopfes
ist eine ausgeprägte Textur (Abb. 5.3) zu erkennen, was die Ergebnisse der Röntgendif-
fraktogramme bestätigt.
Abbildung 5.3: Übersicht des Gefüges (LM-Aufnahmen) der β-Ti(Fe)-Legierung von
dem charakteristischen Bereichen: a) des Knopfes und b) des Stabes
(⊘ = 8 mm).
Im charakteristischen Bereich des Knopfes sind die Kristallite entsprechend des Wärme-
flusses eher vertikal ausgerichtet. Sie erstrecken sich circa 400 - 800 µm in die Breite
und sind etwa 1,5 - 2 mm lang (vertikale Ausdehnung). Die Kristallite der Stäben sind
ca. 20 - 60 µm (⊘ = 8 mm) und 10 - 30 µm (⊘ = 3 mm) groß. Sie treten in globuli-
tischer Form auf, da die Wärmeableitung über dem gesamten Probenstab im Vergleich
zu den knopfförmigen Proben symmetrischer ist. Es wirkt auf die Schmelze beim Gie-
ßen der Stäbe eine gleichmäßigere und höhere Abkühlgeschwindigkeit (bis zu 1000 K/s)
als beim Gießen der Knöpfe. Die mikroskopischen Untersuchungen zeigten, dass in den
Knöpfen vereinzelt kleine Poren (Abb. 5.3 a, Pfeil) zu finden waren. Im Gegensatz dazu
sind in den Stäben im Zentrum größere Gießlunker vorhanden (Abb. 5.3 b, Pfeile). Beim
Gießen liegt im Randbereich (Cu-Kokille/Schmelze) der Stäbe zu Beginn ein sehr hoher
Temperaturgradient vor. In diesem Bereich findet zu Beginn der Erstarrung eine hetero-
gene Keimbildung statt. Je nach Probendimension ist dieser Bereich unterschiedlich breit
ausgebildet (Knopf: 1 mm; Stab8mm: 0,5 mm; Stab3mm: 0,05 mm) (vgl. Abb. 5.4). Diese
Bereiche gehören nicht zu dem charakteristischen Bereich der Proben und gingen des-
halb nicht in die Untersuchungen ein. Durch die Ergebnisse der nasschemischen- und der
EDX-Analyse konnten Verunreinigungen im Gefüge ausgeschlossen werden. Die schwarzen
Bereiche in Abbildungen 5.2, 5.3 und 5.4 sind einerseits auf Poren und andererseits auf
die Ätzbehandlung zurückzuführen und verweisen vermutlich auf lokale Abweichungen der
chemischen Zusammensetzung in der Probe. Flächenanalysen (EDX), wie sie beispielhaft
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Abbildung 5.4: REM-Aufnahme des Randbereiches eines KT-Stabes (⊘ = 8 mm) der β-
Ti(Fe)-Legierung.
in Abbildung 5.5 zu sehen sind, belegen die lokalen Schwankungen der Elementvertei-
lung im Gefüge. Hinsichtlich der Struktur und der chemischen Zusammensetzung über
den gesamten Stabquerschnitt konnten dennoch durch die nasschemische Analyse und die
XRD-Analysen die strukturelle Homogenität, d.h. die Einphasigkeit des Materials, belegt
werden. Durch umfassende quantitative Punktananlysen in verschiedenen Bereichen der
Probe konnte eine durchschnittliche Elementverteilung von Ti = 85,7 ± 0,9 at.% und
Fe = 14,3 ± 0,9 at.% ermittelt werden.
Abbildung 5.5: EDX-Analyse einer knopfförmigen β-Ti(Fe)-Probe.
Es wurde darauf geachtet, dass die zylinderförmigen Proben für die Druckversuche der
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Stäbe aus Bereichen entnommen wurden, wo die Wahrscheinlichkeit, dass Poren im Ma-
terial sind, minimal war.
Mechanische Eigenschaften
Die mechanischen Eigenschaften des Materials wurden durch Druckversuche (zylinderförmi-
ge Proben), Zugversuche (Rund- und Flachproben), Ultraschall- und Härtemessungen
ermittelt. Für Metalle gibt es einen engen Zusammenhang zwischen Härte und Korngren-
zendichte (vgl. Abb. 5.6).
Abbildung 5.6: Zusammenhang zwischen Härte und Korngrenzendichte von verschiedenen
metallischen Materialien [22].
Im Allgemeinen steigt die Härte mit sinkender Korngröße, d.h. mit steigender Korngren-
zendichte, an [22]. Dies beruht darauf, dass die Versetzungsbewegungen, durch welche die
Spannungen im Material abgebaut werden, durch Korngrenzen bzw. andere Versetzun-
gen behindert werden. Es ist deshalb anzunehmen, dass die Proben mit der geringsten
Korngröße (SC-Stäbe ⊘ = 3 mm) die höchste Härte haben, und im Vergleich dazu die
Knöpfe aufgrund der gröberen Körner eine geringere Härte aufweisen. Die Härtemessun-
gen ergaben Härtewerte von 450 ± 21 HV für den Knopf, 495 ± 23 HV für den KT-Stab
(⊘ = 8 mm) und 451 ± 3 HV für den SC-Stab (⊘ = 3 mm). Dies zeigt, dass die un-
terschiedliche Gefügebildung, wie zuvor vermutet, keinen signifikanten Unterschied auf
die Härte des Materials der unterschiedlich hergestellten Proben hat. Die Spannungs-
Stauchungs-Kurven der β-Ti(Fe)-Legierungen sind in Abbildung 5.7 dargestellt und die
Ergebnisse der Druckversuche sind in Tabelle 9 zusammengefasst. Es sind die 0,2% Stauch-
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grenze, Rp0 ,2 , die beobachtete Stauchung, ǫR, die Druckfestigkeit bei 15% Stauchung,
R15%, und der Elastizitätsmodul (E-Modul) angegeben.
Abbildung 5.7: Darstellung der Spannungs-Stauchungs-Kennlinien des Knopfes und der
Stäbe (⊘ = 3 mm, 8 mm).
Tabelle 9: Durch Druckversuche ermittelte mechanische Kennwerte der Ti85Fe15-
Legierung mit verschiedenen Probendimensionen.
Ti85Fe15 Rp0,2 ǫ0,2 R15% ǫR E-Modul
[MPa] [%] [MPa] [%] [GPa]
Knopf 1114±255 1,1±0,1 1394±116 >20 125±15
Stab
⊘ 8 mm 1109±355 1,2±0,2 1451±67 >20. . .15 121±11
⊘ 3 mm 1149±200 1,0±0,2 1446±23 >20. . .15 119±31
Die Festigkeit der Legierung wurde bei 15% Stauchung bestimmt, da sich die Proben bei
Druckbelastung stark plastisch verformten und somit Stauchungen von über 30% erreicht
wurden. Eine deutliche Ausbauchung der Proben mit zunehmender Druckbelastung war
zu erkennen, sodass die Versuche nach einer Stauchung von 20% gestoppt wurden. Es
zeigte sich während der Versuche, dass sich im Bereich von 15% bis 20% Stauchung die
Messstreifen (vgl. Kap. 4 Abschnitt 7.2.1), trotz vorheriger Reinigung der Oberfläche mit
Ethanol, von den Proben ablösen. Die 0,2% Stauchgrenze der β-Ti(Fe)-Legierungen liegt
zwischen 1150 MPa (Stab: ⊘ = 3 mm) und 1110 MPa (Stab: ⊘ = 8 mm). Diese Werte
liegen im Bereich kommerzieller Ti-Legierungen [128]. Die Festigkeiten bei 15% Stau-
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chung liegen zwischen 1390 MPa (Knopf) und 1450 MPa (Stab: ⊘ = 8 mm), bei einem
E-Modul von 125 bzw. 121 GPa (vgl. Tab. 9). Zu Beginn der Versuchsreihe wurden drei
Proben bis zum vollständigen Bruch verformt. Nach der Ausbauchung der Probe folgte ein
Scherbruch unter einem Winkel von circa 45◦. Die Spannungs-Stauchungs-Kennwerte aller
Proben sind annähernd gleich. Demzufolge haben die Unterschiede der Gefügemorpholo-
gie (Größe,Form) zwischen Knöpfen und Stäben keine Auswirkungen auf das mechanische
Verhalten der β-Ti(Fe)-Legierung bei uniaxialer Druckbelastung.
Die Spannungs-Stauchungs-Kurven der einzelnen Proben zeigen eine ausgeprägte 0,2%
Stauchgrenze und im plastischen Bereich Kaltverfestigung. Basierend auf der Hall-Petch-
Beziehung (Kap. 2.6, Gl. 10) ist die Höhe der 0,2% Stauchgrenze von der mittleren freien
Weglänge der Versetzungen in einem Korn abhängig. Je kleiner ein Korn, desto geringer
ist die mittelere freie Weglänge für eine Versetzung. Außerdem können in kleinen Körnern
weniger Versetzungen, die durch Versetzungsbewegungen äußere Spannungen abbauen,
existieren. Wirkt eine äußere Spannung, verformt sich das einzelne Korn. In einem poly-
kristallinen Material (hier: β-Ti(Fe)) übernehmen die anliegenden Körner die Verformung
des einzelnen Korns nicht sofort, da die Gleitsysteme anders orientiert sind. Die makro-
skopische Formänderung wird unterdrückt, was zu inneren Spannungen führt. Die 0,2%
Stauchgrenze steigt. Die anschließende Kaltverfestigung im Material (plastischer Bereich)
beschreibt den zunehmenden Widerstand eines Materials gegen Formänderung [85]. Die
Kaltverfestigung ist von der Anzahl der Versetzungen und von den möglichen Versetzungs-
bewegungen im Material abhängig. Einerseits können Versetzungsbewegungen innerhalb
eines Korn von anderen Versetzungen bzw. an Versetzungsknoten festgehalten werden
und fallen somit für die weitere Formänderung aus. Andererseits stellen die Korngrenzen
Hindernisse für Versetzungsbewegungen dar. An den Korngrenzen kommt es deshalb zum
Versetzungsaufstau, wodurch die inneren Spannungen im Material weiter ansteigen. Folg-
lich weisen die Stäbe wegen ihrer geringeren Kristallitgröße im Vergleich zu den Knöpfen
eine etwas höhere Kaltverfestigung auf (vgl. Abb. 5.7). Die starke plastische Verformung
des Materials resultiert offensichtlich aus den zuvor beschriebenen Mechanismen der Ver-
setzungsbewegung. Durch die mikroskopischen Betrachtungen der Bruchfläche wird die
Bildung von Scherbändern und das Abgleiten von Spaltflächen deutlich (Abb. 5.8 a und
b). Versetzungsbewegung und Scherbandbildung liefern demnach den Beitrag zur plasti-
schen Verformung des Materials. An der Bruchfläche sind zahlreiche Verformungslinien
(Abb. 5.8 a und b, rote Pfeile), wie Scherbänder und Gleitlinien, sowie das Aufreißen des
Materials zu erkennen. Die Scherbänder bilden sich entlang der maximalen Schubspan-
nung unter einem Winkel von 45◦ zur Belastungsrichtung. Dies ist typisch für isotrope
kristalline Werkstoffe [4] bei einachsiger Druckbelastung. Die lokale plastische Verformung
des Materials ist deutlich erkennbar (Abb. 5.8 a, blauer Pfeil).
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Abbildung 5.8: In a) und b) sind beispielhaft REM-Aufnahmen der Bruchfläche der β-
Ti(Fe)-Legierung von den knopfförmigen Proben abgebildet.
Die Messung der elastischen Konstanten erfolgte im Vorfeld der Druckversuche an zylin-
derförmigen Druckproben und zusätzlich an quaderförmigen Proben, die aus den Knöpfen
entnommen wurden. In Anhang C, Tabelle 27 sind die ermittelten Werte der in dieser Ar-
beit untersuchten verschiedenen TiFe-Legierungen zusammengefasst.
Wie anhand des Spannungs-Stauchungs-Verhaltens des Materials deutlich wird, verhält
sich die Ti85Fe15-Legierung unter Druckbeanspruchung duktil. Dies kann durch die ermit-
telten elastischen Konstanten verifiziert werden. Alle Kennwerte der Proben, unabhängig
von der Probengeometrie und Messrichtung, liegen in der gleichen Größenordnung. In
Tabelle 10 sind die durchschnittlichen Werte angegeben. Der E-Modul, welcher durch die
Tabelle 10: Elastischen Konstanten der β-Ti(Fe)-Legierung.
E [GPa] G [GPa] B [GPa] ν G/B
121,5±0,2 51,2±7,3 130,5±2,9 0,32±0,004 0,46±0,1
Bestimmung der Steigung (Hook’schen Geraden) der Spannungs-Stauchungs-Kennlinie im
elastische Bereich der E-ǫ-Kurven ermittelt wurde, korreliert mit dem E-Modul (US) von
121,5 ± 0,2 GPa. Die Querkontraktionszahl, ν, (ν = 0,32 ± 0,004) und das Verhältnis von
Schub- zu Kompressionsmodul (G/B = 0,46 ± 0,078) verweisen auf die hohe Duktilität
bzw. Zähigkeit des Materials [51, 129].
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In Abbildung 5.9 sind die experimentell ermittelten Werte den ab initio Berechnungen
von M. Friák et al. [45] gegenübergestellt. Die Berechnungen wurden unter Anwendung
der
”
Hershey´s homogenization“ Technik durchgeführt, wobei fehlstellenfreie einphasige
Materialien betrachtet werden [130]. Die experimentell ermittelten Werte der β-Ti(Fe)-
Legierung (grüne Punkte) liegen weitgehend im Bereich der berechneten Werte (blaue
Kurven) (Abb. 5.9).
Abbildung 5.9: Gegenüberstellung der berechneten elastischen Konstanten (blaue Gra-
phen) [45] der einphasigen β-Ti(Fe)-Legierung und der experimentell er-
mittelten Werte (grüne Punkte).
Da die Zugfestigkeit eine der wichtigsten Materialkenngrößen ist, um zu beurteilen, ob sich
der Werkstoff für eine bestimmte Anwendung eignet, wurde diese an Flach- und Rund-
proben bestimmt. Dadurch ist ein Vergleich der nicht kommerziell hergestellten β-Ti(Fe)-
Legierung (Rascherstarrung) mit den kommerziell hergestellten Ti-Legierungen möglich.
In Abbildung 5.10 ist der charakteristische Spannungs-Dehnungs-Verlauf der β-Ti(Fe)-
Legierung dargestellt. Es wurden fünf Rundproben und zehn Flachproben getestet. In
Tabelle 11 sind die Kennwerte der Zugversuche gelistet. Es sind die Zugfestigkeit, Rm, die
gesamte Dehnung bei Bruch, ǫR, und der Elastizitätsmodul angegeben, wobei der Bruch
an je zwei Proben außerhalb der Meßlänge erfolgte und diese nicht für die Berechnung
der Kennwerte genutzt wurde.
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Abbildung 5.10: Darstellung der Spannungs-Dehnungs-Kennlinie von Rund- und Flach-
probe eines KT-Stabes.
Tabelle 11: Durch Zugversuch ermittelte mechanische Kennwerte der β-Ti-Legierung von




Probe RP FP RP FP RP FP
KT-Stab 231 202 0,21 0,19 115 108
⊘ 8 mm ±30 ±30 ±0,04 ±0,04 ±5,7 ±15
Aus den Messungen wird deutlich, dass es trotz umfangreicher Bemühungen, eine möglichst
ideale Zugprobe (keine Defekte im Gefüge und an der Oberfläche der Probe, minimale
Oberflächenrauhigkeit) herzustellen, kaum möglich war, aussagekräftige und verifizierbare
Kennwerte zu erhalten. In Bezug auf die Herstellung idealer Zugproben bedarf es noch wei-
terer Optimierung. In beiden Fällen versagte das Material unter uniaxialer Zugbelastung
spröde. Makroskopisch, wie auch aus den Kennwerten der Versuche, war keine ausge-
prägte plastische Verformung des Materials zu erkennen. Die ermittelte Zugfestigkeit der
Legierung liegt im Bereich von 231 MPa bei einer Dehnung von ca. 0,2% (vgl. Tab. 11).
Zudem weisen die mikroskopischen Untersuchungen der Bruchfläche (vgl. Abb. 5.11 a und
b) Unebenheiten und Spaltfacetten auf, wie sie für einen Gewaltbruch charakteristisch
sind. Bei höherer Vergrößerung werden frei liegende Dendriten und Poren sichtbar (vgl.
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Abbildung 5.11: In a) und b) sind REM-Aufnahmen der Bruchfläche der β-Ti(Fe)-
Legierung (Rundproben) dargestellt.
Abb. 5.11 b, Kennzeichnung). Gerade bei uniaxialer Zugbelastung hat die Kerbwirkung
von kleinsten Defekten, wie z.B. Poren oder/und Gießlunkern, einen ausschlaggebenden
Einfluss auf das Versagen der Probe: Solche Kerbstellen sind Rissinitiierungspunkte, an
denen ein frühzeitiges Versagen der Probe stattfindet. Die Risse laufen offensichtlich aus-
gehend von diesen Punkten trans- und interkristallin weiter. Dies wird in Abbildung 5.11
b (rote Pfeile) deutlich, da an der Oberfläche Poren sichtbar werden. Weiterhin verläuft
der Bruch unter einem Winkel von 90◦ zur Belastungsrichtung (Zug), wie es makrosko-
pisch an der gebrochenen Zugprobe und durch die REM-Abbildungen der Bruchfläche der
Dendriten sichtbar wurde. Um eine Abschätzung der Zugfestigkeit eines Materials treffen
zu können, gilt in Anlehnung an [125] der Zusammenhang σy = 9,8 HV/3 zwischen Zug-
festigkeit und Härte. Bei einem idealen Zustand des Gefüges (keine Defekte, keine inneren
Spannungen im Material, geringste Oberflächenrauhigkeit etc.) kann unter Verwendung
des zuvor genannten Zusammenhangs die Zugfestigkeit zu ca. 1470 MPa abgeschätzt wer-
den. Beim Vergleich der Kennwerte der Druck- und Zugversuche wird deutlich, dass die
Festigkeit unter uniaxialer Druckbelastung deutlich höher ist als unter uniaxialer Zug-
belastung. Dies liegt darin begründet, dass die Wirkung der Fehlstellen im Material die
Zugfestigkeit stärker beeinflusst als die Druckfestigkeit. Dieser Effekt wird u.a. von Cheng
et al. [78] für ns- und ufk-Materialien beschrieben. Andere Werkstoffklassen wie marten-
sitische Stähle weisen ein ähnliches Verhalten auf [131, 132].
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5.2 Die intermetallische Phase TiFe
Analog zu den Proben der einphasigen β-Ti(Fe)-Legierung wurden röntgenographische
Phasenanalysen in Reflexion und Transmission der TiFe IP durchgeführt. Charakteristisch
sind die Röntgendiffraktogramme (Reflexionsmessung) der Kompaktproben und vom Pul-
ver der Knöpfe, in Abbildung 5.12 a dargestellt. Weiterhin wurden aus drei verschiedenen
Bereichen (Kopf, Mitte, Fuß) der Stäbe XRD-Proben analysiert (vgl. Abb. 5.12 b).
Abbildung 5.12: Die Röntgendiffraktogramme der Kompaktproben der TiFe IP aus Pro-
ben von a) Knopf und b) KT-Stäben (⊘ = 8 mm). Die unterschiedlich
stark ausgeprägten Intensitäten in a) weisen auf eine ausgeprägte Tex-
turierung der Knöpfe.
Aufgrund der gleichen Herstellungsbedingungen wie die β-Ti(Fe)-Legierung, ist auch in
diesen, im Lichtbogen hergestellten Proben eine ausgeprägte Textur vorhanden. Die In-
tensitäten sind aufgrund der Textur verschieden stark ausgeprägt. Dies geht aus dem
Vergleich der Diffraktogramme Kompaktprobe und Pulver des Knopfes hervor (vgl. Abb.
5.12 a). Alle Proben bestehen vorwiegend aus der kubischen TiFe IP. Zudem ist die aus-
geprägte Texturierung (Knopf und Stab) der angeätzen Proben im Mikroskop deutlich
sichtbar (Abb. 5.13). Die schematische Darstellung in Abbildung 5.13 c bzw. d zeigen
die in a bzw. b abgebildeten Bereiche von Knopf bzw. Stab. Die schwach erkennbaren
geringen Intensitäten (z.B. Abb. 5.12 bei etwa 48◦) in den Reflexionsdiagrammen, geben
einen Hinweis darauf, dass im Material evtl. eine zweite Phase vorhanden ist. Um dies zu
überprüfen, wurden zur genaueren Analyse Transmissionsmessungen durchgeführt.
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Abbildung 5.13: Lichtmikroskopische Abbildungen des Gefüges der TiFe IP von a) Knopf
und b) Stab (⊘ = 8 mm) sowie schematische Darstellung zur Verdeutli-
chung der Probenentnahme: c) Knopf und d) Stab.
In Abbildung 5.14 a) sind die Diffraktogramme von gewonnenem Pulver aus einem Stab
(⊘ = 8 mm) und einem Knopf dargestellt. Oben rechts in dieser Abbildung ist ein Aus-
schnitt der mittels Rietveldverfeinerung erhaltenen Daten im Winkelbereich von 2θ zwi-
schen 15◦ und 35◦ gezeigt. Weiterhin ist in Abbildung 5.14 b) die Schlifffläche und in c)
die Bruchfläche der TiFe IP dargestellt. In beiden Abbildungen ist zu erkennen, dass die
Proben eine zweite Phase, Ti2Fe, enthalten. Dies kann durch die Transmissionsmessun-
gen und der daraus ermittelten Daten bestätigt werden. Die mittels Rietveldverfeinerung
erhaltenen Daten sind in Tabelle 12 zusammengefasst.
Tabelle 12: Die durch Rietveldverfeinerung ermittelten Gitterparameter und Phasenan-
teile der Ti50,5Fe49,5-Legierung.
Phase TiFe IP,Pm3m Ti2Fe, Fd3m
Gitterparameter [nm] [nm]
Knopf 0,2994(1) 1,1291(6)
Stab ⊘ 8 mm 0,29774(1) 1,10302(5)
Phasenanteil [m.%] [m.%]
Knopf 98 2
Stab ⊘ 8 mm 98 2
Die XRD-Messungen und die mikroskopischen Untersuchungen (REM) belegen, dass die
Proben neben der TiFe IP einen geringen Anteil (etwa 2 m.%) der Ti2Fe-Phase enthalten.
In der Literatur [33, 133] gibt es Verweise auf die Bildung der binären Ti2Fe-Phase. Diese
Phase wird als eine metastabile Hochtemperaturphase beschrieben, die durch Sauerstoff
Seite: 84 Einphasige β-Ti(Fe)- und TiFe IP-Legierungen
Abbildung 5.14: In a) ist das Röntgendiffraktogramm (Transmission) der TiFe IP darge-
stellt. Der Ausschnitt oben rechts zeigt die Rietveldverfeinerung. In b)
ist die Schliffläche und in c) die Bruchfläche der TiFe IP dargestellt: helle
Bereiche. . .Ti2Fe-Phase, dunkle Bereiche. . .TiFe.
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stabilisiert wird bzw. aufgrund der hohen Abkühlgeschwindigkeit im Gefüge enthalten
sein kann. Als ein möglicher Aspekt für die Entstehung der Phase mit Fd3m Struktur, wie
sie die Ti2Fe-Phase bildet, wird von mehrern Autoren das Vorhandensein von Sauerstoff
im Gefüge genannt [33, 134]. Diese Struktur wird auch als
”
big cube-Phase“ bezeichnet
[134]. Sie entsteht zum Beispiel durch Wärmebehandlung von metallischen Gläsern, wie
z.B. in mehrkomponentigen Zr-Basis-Legierungen [81]. Weiterhin kommt die
”
big cube-
Phase“ im binären Ti-Ni-System als Ti2Ni vor [134]. Gegenwärtig gibt es noch keine
eindeutigen Aussagen über die Entstehung und den Existenzbereich der Ti2Fe-Phase im
Ti-Fe-System. Aloma et al. [135] verweisen darauf, dass die Ti2Fe-Phase als reine binäre
Phase nicht existiert. Die Entstehung der Phase mit der Fd3m Struktur ist demnach an-
hand des ternären Ti-Fe-O-Systems erklärbar. Fedorov et al. [33] vermuten, dass meist
geringste Mengen an Sauerstoff die Bildung von Ti3Fe3O und Ti4Fe2O hervorrufen. Ei-
ne quantitative Aussage bezüglich des minimalen Sauerstoffgehalts der zur Stabilisierung
der Ti2Fe-Phase nötig ist, wurde bisher allerdings nicht getroffen. Weiterhin haben Ti2Fe,
Ti3Fe3O und Ti4Fe2O die gleiche Kristallstruktur (η-Phase) und entsprechend ähnliche
Gitterparameter. Die durch Rietveldverfeinerung erhaltenen Gitterparameter der Ti2Fe-
Phase (a0 = 1,1291 nm (Knopf) bzw. 1,10302 nm (Stab)) sind annähernd identisch mit
dem Literaturwert (a0 = 1,1305 nm) [33].
Ein anderer Grund für das Vorhandensein der Ti2Fe-Phase im Ausgangszustand des Ma-
terials wird in [1] beschrieben. Das Ti-Fe-Phasendiagramm nach [1] ist in Anhang A
Abbildung 1.1 gezeigt. Es wird gezeigt, dass bei der Betrachtung der Verbindungen TiFe,
Ti2Fe und TiFe2, die Ti2Fe-Phase nur im festen Zustand durch eine peritektoide Um-
wandlung, β-Ti(Fe) + TiFe → Ti2Fe, entstehen kann. Bei tieferen Temperaturen kann
weiterhin eine eutektoide Umwandlung der Ti2Fe-Phase stattfinden. Bei Raumtemperatur
ist demnach kein β-Ti sondern α-Ti im Gefüge vorhanden. In Anbetracht der Morphologie
(Größe, Ausrichtung, Form) der Ti2Fe-Kristallite und der XRD-Analysen kann eine peri-
tektoide Umwandlung, mit der die Bildung der Ti2Fe-Phase begründet werden kann, in
dem vorliegendem Fall ausgeschlossen werden. Dies liegt einerseits darin begründet, dass
kein α-Ti mittels Transmissionsmessung detektiert wurde. Andererseits finden peritektoi-
de Umwandlungen aufgrund der notwendigen Diffusion in der festen Phase über relativ
lange Distanzen und Zeiten statt, was wiederum eine langsame Abkühlung des Materials
vorraussetzt. Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurde bei Abkühlgeschwindig-
keiten von etwa 40 K/s (Knopf) und 100 bis 1000 K/s (Stab) hergestellt, sodass von
einer Rascherstarrung der Schmelze ausgegangen werden kann. Die Morphologie eines im
Nichtgleichgewicht erstarrten peritektoiden Gefüges zeigt sich in Form von sogenannten
peritektoidischen Höfen [38, 136], welche in den vorliegenden Proben nicht gefunden wer-
den konnten. In Bezug auf die zuvor genannten Aspekte ist vorstellbar, dass es im ternären
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Ti-Fe-O-System einen eutektischen Punkt gibt, an dem Phasen mit der Fd3m Struktur
ausgeschieden werden. Weiterhin könnte es auch sein, dass die Ti50,5Fe49,5 Schmelze durch
geringste Anteile von Sauerstoff in die zwei festen Phasen Ti2Fe und TiFe IP zerfällt
und somit die charakteristische Morphologie eines eutektisch erstarrten Systems aufweist.
Der Sauerstoffgehalt der TiFe IP im Ausgangszustand liegt bei 0,088 m.%. Diese Untersu-
chungen zeigen erstmals, dass bei einer Zusammensetzung von Ti50,5Fe49,5 und ausreichend
hohen Abkühlgeschwindigkeiten nur sehr wenig Sauerstoff zum stabilisieren der metasta-
bilen Ti2Fe-Phase notwendig ist. Von weiteren Untersuchungen zur Klärung der Bildung
der Ti2Fe-Phase wurde in dieser Arbeit abgesehen, da die Phase nur in geringen Volu-
menanteilen vorliegt und somit das Material zu 98 m.% aus der TiFe IP besteht.
Die Gitterparameter der TiFe IP, wie sie in Tabelle 12 aufgeführt sind, stimmen mit den
in der Literatur angegebenen Werten (Ray et al.: a0 (Ti50Fe50) = 0,2976 nm) annähernd
überein [123]. Die geringe Abweichung zu den Daten von Ray et al. kann damit begründet
werden, dass die experimentell ermittelten Daten von Ray et al. an anders hergestellten
Proben und für 0,5 at.% mehr Fe erstellt wurden. In der vorliegenden Arbeit wurde
das Material wie in Kapitel 3 beschrieben hergestellt, sodass die maximale Abkühlge-
schwindigkeit bei 1000 K/s lag. Ray et al. hingegen stellten die Proben durch schnelles
Abschrecken aus der Schmelze bei Abkühlraten von 106 bis 108 K/s her [123, 137].
Das in Abbildung 5.13 dargestellte Gefüge der TiFe IP besteht, analog zu den einphasigen
β-Ti(Fe) Proben, aus einem feinkörnigeren Randbereich (nicht charakteristischer Bereich),
welcher sich von der Oberfläche ca. 1 mm (Knopf) bzw. 0,2 mm (Stab) in das Zentrum
der Probe ersteckt. Weiterhin ist im charakteristischen Bereich anhand der Gefügebil-
der von Knopf und Stab (Abb. 5.13) ein zellular erstarrtes Gefüge zu erkennen. Durch
die Ätzbehandlung werden Korngrenzen und feine Körner an der Schlifffläche sichtbar
(Abb. 5.13, rote Pfeile). Die im Lichtmikroskop schwarz erscheinenden Ausscheidungen
innerhalb der Körner können durch Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung
hervorgerufen werden. Offenbar bestehen lokale Unterschiede der chemischen Zusammen-
setzung innerhalb eines TiFe Korns. Im Vergleich zum einphasigen Material bestehend aus
der β-Ti(Fe)-Phase sind die Kristallite der TiFe IP im Knopf und im Stab eher scharf-
kantig und deutlich langgestreckter. Die Orientierung der Kristallite ist entsprechend der
Abkühlbedingungen (vgl. Kap. 7.1, Abb. 7.8) von der Probenoberfläche in Richtung des
Zentrum der Proben gerichtet. Sie haben eine senkrechte Ausdehnung zur Knopfachse von
400 µm bis maximal 2000 µm und eine parallele Ausdehnung zur Knopfachse von ca. 1500
bis 5000 µm. Im Stab erstrecken sie sich radial von der Staboberfläche ausgehend in Rich-
tung des Zentrums mit einer Länge von 300 µm bis maximal 2000 µm. Die Breite der
Kristallite liegt hier im Bereich von 100 bis 700 µm. Unterschiede der Gefügeausbildung
in Kopf, Mitte und Fuß des Stabes sind nicht ersichtlich. Vereinzelte schwarze Berei-
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che innerhalb des Gefüges sind vereinzelte Poren und präparationsbedingte Fehlstellen,
welche auf die Sprödigkeit des Materials verweisen (Abb. 5.13 b, grüner Pfeil). Größere
Gießlunker bzw. Poren wurden vorwiegend im Zentrum der Stäbe und vereinzelnd am
Randbereich der Knöpfe gefunden. Die Entnahme der Druckproben erfolgte entsprechend
in den Bereichen des Stabes (vgl. Kap. 4 Abb. 4.1), wo die Defektwahrscheinlichkeit ge-
ringer ist. In Abbildung 5.15 sind die Spannungs-Stauchungs-Kurve von Knopf und Stab
und die Bruchfläche der TiFe IP dargestellt. Die dazugehörigen Kennwerte der Proben
sind in Tabelle 13 aufgeführt.
Abbildung 5.15: a) Spannungs-Stauchungs-Kurven von Knopf und Stab der Ti50,5Fe49,5-
Legierung, b) Bruchfläche (SE-Aufnahmen) von Knopf und c) Detailver-
größerung der Bruchfläche, die Poren im Gefüge zeigt. Die roten Pfei-
le verweisen auf Spaltfacetten, Abplatzungen und scharfe Kanten der
Bruchfläche. Das in a) unten rechts dargestellte Spannungs-Stauchungs-
Diagramm zeigt das Verhalten von wärmebehandelten Proben der TiFe
IP.
Aufgrund der deutlich langgestreckten Körner im Knopf sind in Tabelle 13 die Daten der
Druckproben, welche axial und senkrecht zur Knopfachse entnommen wurden, separat
gelistet. Somit konnte ermittelt werden, ob die Wachstumsrichtung der Kristallite einen
Einfluss auf das Verformungsverhalten des Materials hat. Die Kennwerte der verschiedenen
Stellen entnommenen Druckproben des Knopfes zeigen keinen signifikanten Unterschied.
Die Kurven von Stab und Knopf zeigen ein ähnliches Verhalten im elastischen Bereich.
Die 0,2% Stauchgrenze des Material liegt bei 270 ± 11 MPa und ist somit deutlich gerin-
ger (um etwa 900 MPa) als die der β-Ti(Fe)-Legierung. Folglich lässt sich keine eindeutige
Aussage über den E-Modul des Materials aus den Verformungskurven bestimmen. Mittels
Ultraschallmessung wurde dieser Wert und die weiteren elastischen Konstanten ermittelt
(vgl. Tab. 14). Es zeigte sich, dass die gemessene Dichte des Ausgangsmaterials der TiFe
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Tabelle 13: Durch Druckversuche ermittelte mechanische Kennwerte der TiFe IP mit ver-
schiedenen Probendimensionen. ***. . .wärmebehandelt, 2h bei 1070 ◦C
Ti50,5Fe49,5 Rp0,2 ǫ0,2 Rm ǫR
[MPa] [%] [MPa] [%]
Knopf
axial 257±37 0,18±0,14 1115±371 5,6±2
radial 279±35 0,24±0,06 1214±285 7,9±2
Knopf (***)
axial 219±90 0,17±0,07 1384±227 11,7±3
radial 155±40 0,17±0,06 1315±197 11,3±3
Stab ⊘ 8 mm 271±32 0,22±0,1 823±107 2,7±1,1
IP (ρ = 6,3673 ± 0,031 g/cm3) deutlich von der theoretischen Dichte (ρ = 6,71 g/cm3 [45])
abweicht. Demnach sind die Ultraschallsignale kritisch zu bewerten. Dieser Unterschied
der Dichte beruht auf Defekten (z.B. geschlossene Porosität) im Material.
Um innere Spannungen abzubauen und das Gefüge zu homogenisieren, wurden die Proben
zwei Stunden bei 1070 ◦C wärmebeahndelt. Die Dichte vor und nach der Wärmebehand-
lung und die elastischen Konstanten wurden bestimmt und mit den ab initio Berechnungen
(vgl. Abb. 5.16) [138] verglichen.
Tabelle 14: Die elastischen Konstanten der TiFe IP.
ρ E G B ν G/B
[g/cm3] [GPa] [GPa] [GPa]
Gusszustand
6,367±0,03 208,5±1,5 80,4±1 170,6±9,8 0,30±0,01 0,47±0,03
geglüht
6,438±0,09 229,0±2,4 90,5±3 167,0±4,9 0,27±0,041 0,55±0,12
vgl. [24] Ti51,5Fe48,5
6,415 222 87 166 0,28 0,52
Durch die Wärmebehandlung veränderte sich die Dichte der Proben nicht signifikant.
Sie liegt im Bereich zwischen 6,37 g/cm3 (Gusszustand) und 6,44 g/cm3 (wärmebehan-
delt) und korreliert mit der theoretischen Dichte von der TiFe IP 6,71 g/cm3 (vgl. Tab.
14). Durch die Wärmebehandlung können vermutlich Spannungen im Material abgebaut
werden, wodurch die Verfälschung der Reflexintensitäten und die diffuse Streuung des
US-Signals minimiert wird. Anhand der Spannungs-Stauchungs-Kennwerte lässt sich be-
Die intermetallische Phase TiFe Seite: 89
legen, dass durch die Glühbehandlung die 0,2% Stauchgrenze um bis zu 100 MPa her-
abgesetzt wird. Aus dem Vergleich des Spannungs-Stauchungs-Verhaltens geht weiterhin
hervor (Abb. 5.15, Ausschnitt geglühte Probe), dass die maximale Druckfestigkeit, Rm, wie
auch die gesamte Stauchung bei Bruch, ǫR, durch die Wärmebehandlung ansteigen. Der
experimentell ermittelte E-Modul liegt bei 208 GPa (Gusszustand) bzw. 230 GPa (wärme-
behandelt), was auf eine hohe Steifigkeit des Materials schließen lässt. Weiterhin verweisen
die Querkontraktionszahlen von 0,3 (Gusszustand) bzw. 0,27 (wärmebehandelt) auf die
Sprödigkeit des Materials. Wie in Abbildung 5.16) gezeigt liegt ν im Bereich spröder
Materialien (ν < 1/3). Eine ähnliche Zusammensetzung (Ti51,5Fe48,5) wurde von Das et
al. [24] untersucht. Die gemessenen Kennwerte der vorliegenden Arbeit (hier: Ti50,5Fe49,5)
stimmen gut mit den in der Literatur angegebenen Werten [24] überein (vgl. Tab. 14).
Weiterhin zeigt der Vergleich mit den ab initio Berechnungen von Friák et al. [45] (Abb.
5.16), dass die berechneten Daten mit den experimentellen Werten übereinstimmen. Der
Grund für die geringen Differenzen (Abb. 5.16, orange bzw. grüne Punkte zu blauer Linie)
zu den ab initio Berechnungen liegt, wie durch die Glühbehandlung belegt (Steigerung der
Dichte, Senkung der Defekte), daran, dass bei den Berechnungen von einem vollständig
defektfreien, spannungsfreien, homogenen und einphasigen Material ausgegangen wird.
Abbildung 5.16: Gegenüberstellung der berechneten elastischen Konstanten (blauer
Graph) [45] mit den experimentell ermittelten Werten der einphasigen
TiFe IP (grüne bzw. orange Punkte).
Die Gefügeuntersuchungen wie auch die Messungen der Dichte zeigen jedoch, dass Korn-
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grenzen, Poren und lokale Schwankungen der chemischen Zusammensetzung im Material
nicht vollständig ausgeschlossen werden können.
Die Messungen der Mikrohärte in den verschiedenen Bereichen der Proben ergaben an-
nähernd gleiche Kennwerte. Die Härte des Materials liegt bei 438 ± 11 HV (Knopf) bzw.
bei 483 ± 29 HV (Stab). Die etwas höhere mittlere Härte des Stabes resultiert aus den
etwas kleineren Kristallitgrößen (Knopf: max. 5000 µm, Stab: 2000 µm). Im Bezug auf die
Bruchfläche des Materials nach Druckbelastung kann folgende Aussage getroffen werden:
Unter uniaxialer Druckbelastung werden parallel zur Belastungsrichtung makroskopisch
Risse sichtbar, entsprechend brechen die Proben bei zunehmender Spannung parallel zur
Belastungsrichtung. Teilweise ist das Material allerdings vollständig zersplittert. Abbil-
dung 5.15 b) zeigt die Bruchfläche einer Druckprobe, welche aus einem Knopf entnommen
worden ist. Die Bruchfläche ist geprägt von Stufen, scharfen Kanten, Abplatzungen und
Ausbrüchen (rote Pfeile). Bei höherer Vergrößerung (Abb. 5.15 c) werden mikrometer-
große Poren sichtbar, welche eventuell schon im Ausgangsmaterial vorhanden waren oder
durch Herausbrechen der Ti2Fe-Körner entstanden sind. Diese Defekte im Gefüge beein-
flussen das Spannungs-Stauchungs-Verhalten der Proben, denn besonders Poren können
einen erheblichen Einfluss auf das Verformungsverhalten des Materials haben, da sie Ris-
sinitierungspunkte darstellen. Es werden Unterschiede im plastischen Verhalten der stab-
und knopfförmigen Proben deutlich. Die Stäbe brechen nach einer Gesamtstauchung von
etwa 2,7% bei einer maximalen Druckfestigkeit von etwa 820 MPa, wohingegen die Proben
der Knöpfe, unabhängig von der Entnahmerichtung deutlich später versagen. Die Bruch-
dehnung liegt zwischen 5,6% und 7,9% bei einer maximalen Druckfestigkeit von etwa 1500
MPa. In beiden Fällen (Stab und Knopf) verfestigt das Material stark. Dabei steigt die
Spannungs-Stauchungs-Kurve des Knopfes im plastischen Bereich deutlich mehr an als
die des Stabes. Ausgehend von den klassischen Modellen der Verformungsmechanismen
polykristalliner Materialien [4], kann die Kaltverfestigung durch Bewegung, Bildung und
Aufhalten von Versetzungen erklärt werden. Andererseits entstehen aufgrund der hohen
Abkühlgeschwindigkeiten innere Spannungen und Defekte im Material, welche zu einem
”
frühzeitigen“ Versagen beitragen. Die Pfeile in Abb. 5.15 a) verweisen auf kleine Knicke
in der Spannungs-Stauchungs-Kurve des Knopfes. An diesen Stellen war makroskopisch
noch keine Veränderung der Probe bei Belastung zu erkennen. Es ist dennoch anzu-
nehmen, dass sich zunächst lokal Mikrorisse im Querschnitt der Probe aufgrund innerer
Spannungsspitzen an Fehlstellen bilden. Diese Stellen fungieren als Rissinitiierungspunkte
an denen die Anrissbildung begünstigt ist. Bei einer kritischen Belastungshöhe wächst der
Riss über den restlichen Querschnitt bis zum vollständigen Versagen.
Durch die höheren Abkühlgeschwindigkeiten der Stäbe entstehen bei der Erstarrung der
Schmelze mehr Defekte (z.B. Poren) sowie mehr Korngrenzen (geringere Korngröße)
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(vgl. Abb. 5.13) und vermutlich höhere innere Spannungen im Gefüge. Dementsprechend
ist der Verlauf der Spannungs-Stauchungs-Kennlinien von Knopf und Stab, bis zum Bruch
des Stabes parallel. Anschließend führen offenbar die Defekte im Gefüge der Stäbe im
Vergleich zu den Knöpfen zum früheren Versagen. An den Bruchflächen aller Proben sind
entsprechend der Phasenanalyse (XRD) (Abb. 5.15 c) vereinzelt nano- bis mikrometer-
große Ausscheidungen (Ti2Fe) zu sehen. Inwiefern diese Bereiche das Verformungsver-
halten des Materials beeinflussen, kann an dieser Stelle nicht eindeutig geklärt werden.
Im Hinblick auf die Verformungsmechanismen, die in Materialien mit bimodalen oder
mehrphasigem Gefüge (vgl. Kap. 2.8) ablaufen, könnten diese Körner als Hindernisse für
den weiteren Rissfortschritt der Mikrorisse fungieren. Durch die nano- bzw. mikrome-
tergroßen vereinzeltd auftretenden Ti2Fe-Körner, werden die Verstzungesbewegungen an
der Phasengrenze behindert, da die Ti2Fe-Phase eine andere Struktur als die TiFe IP
bildet. Theoretisch könnte dies zur Erhöhung des Risswiderstands beitragen und einen
verstärkenden Effekt des Materials hervorrufen. Da die zusätzliche Ti2Fe-Phase nur zu
einem Anteil von 2 m.% in den Proben enthalten ist, ist jedoch anzunehmen, dass dieser
Mechanismus makroskopisch nicht zum Verformungsverhalten des Materials beiträgt. Da
die Defekte, inneren Spannungen und Inhomogenitäten im Gefüge einen Einfluss auf das
Spannungs-Stauchungs-Verhalten, wie z.B. Verfestigung und die Sprödigkeit des Materials
haben, ist anzunehmen, dass sich diese gegenseitig beeinflussen. Außerden gehört die TiFe
IP im Vergleich zu anderen intermetallischen Phasen in die Gruppe der intermetallischen
Phasen mit CsCl-Struktur, die Duktilität aufweisen (vgl. Kap. 2.3.3).
6 Gerichtet erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
Die eutektische TiFe-Legierung wurde in vorherigen Studien [22, 23, 25, 31, 35] unter
Verwendung des Lichtbogenofens und der Kalttiegelanlage gefertigt. Das et al. haben um-
fangreichen Studien über Ti-Fe-Legierungen von knopf- und stabförmigen Proben durch-
geführt (vgl. Kap. 2.8) [22, 25, 31, 35]. Die Abkühlgeschwindigkeiten dieser Proben werden
im Bereich von 40 bis 10 K/s für die Knöpfe und 500 bis 100 K/s für die Stäbe mit einem
Durchmesser von 6 mm angegeben [23]. Diese Angaben sind keine gemessenen Werte son-
dern Abschätzungen für metallische Schmelzen, die wiederum auf vorhergehenden Studien
[23] basieren. Um einen direkten Zusammenhang zwischen Abkühlrate bzw. Erstarrungs-
geschwindigkeit und Gefügeeigenschaften, sowie den daraus resultierenden mechanischen
Eigenschaften des Ti-Fe-Systems bei eutektischer Zusammensetzung ermitteln zu können,
wurde in dieser Arbeit die Methode der gerichteten Erstarrung genutzt. Wie in Kapi-
tel 3.2.2 beschrieben, ist dies eine Möglichkeit, unter entsprechenden Prozessbedingungen
gerichtet erstarrte eutektische Legierungen zu entwickeln [48, 60]. Anlehnend daran wurde
die eutektische TiFe-Legierung (Stäbe: ⊘ = 10 mm) in einer Bridgeman-Apparatur bei
drei verschiedenen Ziehgeschwindigkeiten hergestellt.
Abbildung 6.1: Das Gefüge der gerichtet erstarrten Ti70,5Fe29,5-Legierung (Kalttie-
gelstäbe: ⊘ = 10 mm) bei verschiedenen Ziehgeschwindigkeiten, vpull.
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Die Gefügeuntersuchungen und XRD-Analysen (Reflexion) zeigen, dass sich selbst unter
optimierten Prozessbedingungen (BN-Beschichtung, höchste Ziehgeschwindigkeit der An-
lage) kein reines eutektisches Gefüge mit gerichteten Lamellen, wie es durch diese Methode
angestrebt war, entsteht. Das Gefüge der Stäbe wurde axial und radial zur Stabachse mi-
kroskopisch untersucht. In Abbildung 6.1 a, b) und d) sind die Querschnitte von drei
Stäben, die mit unterschiedlichen Ziehraten hergestellt wurden, dargestellt. Ergänzend
ist in Abbildung 6.1 c) ein Längsschnitt des Gefüges (axial) von einem gerichtet erstarr-
ten Stab (vpull = 100 mm/h) abgebildet. Je höher die Ziehgeschwindigkeit, desto feiner
ist das Gefüge. Das Gefüge aller gerichtet erstarrten Stäbe weicht jedoch deutlich von
dem gewünschten eutektischem Gefüge ab. Es enthält neben den eutektischen Gefüge-
bestandteilen (TiFe IP (hellste Bereiche) und β-Ti(Fe) (dunkelste Bereiche)) auch α-Ti,
TiFe-Oxide und teilweise Aluminium. Die TiFe-Oxide scheiden sich als Primärdendriten
aus (vgl. Tab. 15).
Abbildung 6.2: Röngendiffraktogramm der Ti70,5Fe29,5-Legierung von einem Stab mit ei-
nem Durchmesser von 10 mm nach vpull = 548 mm/h.
Abbildung 6.2 zeigt die Ergebnisse der XRD-Messung (Reflexion) bei einer Ziehgeschwin-
digkeit von 548 mm/h. Die Sterne markieren die Reflexe der unerwünschten Phasen in
den gerichtet erstarrten Stäben. Außerdem zeigen mikroskopische Untersuchungen (Abb.
6.1 d, schwarzer Bereich), dass das Material deutlich porös ist. Im Allgemeinen führen
Oxide zu einer Härtesteigerung im Material, was durch Messung der Mikrohärte bestätigt
werden konnte. Die TiFe-Oxide haben eine deutlich höhere Härte als die eutektischen
Phasen. Die Härte liegt im Bereich von 860 bis 980 HV für die TiFe-Oxide, wohingegen
die Härte der TiFe IP bei rund 600 HV und die der β-Ti(Fe)-Phase bei 480 bis 500 HV
liegt. An allen Proben wurden EDX-Untersuchungen der einzelnen Gefügebestandteile
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durchgeführt. Die Ergebnisse der Quantifizierung der einzelnen Bereiche (Primärphase,
helle und dunkle Bereiche der eutektischen Kolonien) sind in Tabelle 15 angegeben.
Tabelle 15: Quantifizierung der Elementgehalte der einzelnen Phasen mittels EDX-
Analyse. (Angaben in at.%).
Bereiche O Al Ti Fe
Primärphase (TiFe-Oxid) 6,8 0,1 62 31,1
eutektische Kolonien
helle Bereiche (TiFe-IP) 2,4 0,2 53 44,4
dunkle Bereiche (β-Ti(Fe)) 0,5 0,4 80,4 18,7
Die eutektischen Kolonien zeigten beim Vergleich der mikroskopischen Untersuchungen
des Querschliffs und Längsschliffs eine leichte Vorzugsrichtung (vgl. Abb. 6.1 c, roter Pfeil:
dabei entspricht die Ziehrichtung der Vorzugsrichtung) entlang der Stabachse. Dies wird
beispielsweise durch den Vergleich in Abbildung 6.1 b) Querschliff und c) Längsschliff
dargestellt. Die Vorzugsrichtung, wie sie im Längsschliff zu sehen ist, ist vorwiegend im
Zentrum in den mit vpull = 100 mm/h und 548 mm/h erstarrten Stäben zu finden. Sie
ist jedoch nicht so stark ausgeprägt, wie die in der Literatur dargestellten Gefügebilder
von Das et al. [23] der rasch erstarrten Proben. Am Rand der Stäbe befinden sich grobe
Oxidausscheidungen (vgl. Abb. 6.3). Das beruht offensichtlich darauf, dass die Schmelze
bei der Herstellung mit Sauerstoff am Korundtiegel reagiert. Durch Verunreinigungen, wie
z.B. Sauerstoff, wird die Stäbilitat des eutektisch lamellaren Wachstums beeinflusst. Es
ist deshalb kein lamellares sondern ein körniges Wachstum der eutektischen Kolonien zu
erkennen.
Abbildung 6.3: Gefüge im Randbereich eines gerichtet erstarrten eutektischen Stabes
(vpull = 30 mm/h).
Seite: 95
In den Bereichen des Gefüges, in denen die Lamellen in zweidimensionaler Darstellung
parallel erscheinen und an den Stellen, wo die eutektischen Kolonien ein körniges Gefüge
zeigen, wurden Einschnitte der Oberfläche durchgeführt (FIB). Durch diese dreidimensio-
nale Darstellung ausgewählter Bereiche, welche im Zweidimensionalen anscheinend aus-
schließlich aus den eutektischen Phasen bestehen, konnten folgende Fragestellungen ge-
klärt werden: Wie bilden sich die an der Schnittfläche parallel liegenden Lamellen in der
dritten Dimension? Ist die Abmessung der Lamellenarmabstände zur Bestimmung der
Wachstumsgeschwindigkeit basierend auf der Jackson-Hunt-Beziehung an ausgewählten
Bereichen (eutektisches Gefüge mit parallel liegenden Lamellen) sinnvoll? Sind die im
Zweidimensionalen körnig erscheinenden Kolonien wirklich globulare TiFe-Körner oder,
wie auch in der Literatur erwähnt, stabförmige Körner deren rundlicher Querschnitt im
Zweidimensionalen zu sehen ist [42, 60]? In Abbildung 6.4 a) und c) ist zu erkennen,
dass es Bereiche im Gefüge gibt, in denen sich die Lamellen auch parallel in der Tiefe
erstrecken.
Abbildung 6.4: REM-Abbildung eines FIB-Schnitts der Oberfläche der gerichtet erstarr-
ten eutektischen TiFe-Legierung.
Es muss berücksichtigt werden, dass die Vorgehensweise zur Bestimmung der Lamellen-
armabstände aufgrund der Ausrichtung der Lamellen eine Näherung ist, denn in den
eutektischen Kolonien verlaufen die Lamellen in der Tiefe nicht immer parallel weiter,
sondern variieren unter Bildung unterschiedlicher Winkel zur Schliffoberfläche von Kolo-
nie zu Kolonie. Die Bestimmung der Lamellenarmabstände ist somit nur an ausgewählten
Stellen möglich (z.B. Abb. 6.1 a, c). Die ermittelten Lamellenarmabstände der mit ver-
schiedenen Ziehgeschwindigkeiten hergestellten Proben ergeben mit zunehmender Ziehge-
Seite: 96 Gerichtet erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
schwindigkeit abnehmende Lamellenarmabstände von λvpull(30mm/h) = 7,08 ± 0,99 µm,
λvpull(100mm/h) = 3,48 ± 0,15 µm auf λvpull(548mm/h) = 1,86 ± 0,37 µm.
In Kapitel 2.5.4 wurde der Prozess des diffusionsbestimmten Wachstums beschrieben. In
Anbetracht eines stationären eutektischen Wachstums, wie es durch die Jackson-Hunt-
Beziehung für die Bildung parallel gerichteter eutektischer Gefüge beschrieben wird, ist
im Ti-Fe-System der Diffusionsfluss der Atome, Ti und Fe, sowie die Wärmeabfuhr im
System zu betrachten. Die Wärmeabfuhr verläuft beim Erstarrungsprozess axial. Weiter-
hin entsteht durch die gerichtete Erstarrung an der Erstarrungsfront zwischen Schmelze
und Kristall ein konstanter Temperaturgradient. Bei lamellarer Erstarrung der eutekti-
schen TiFe-Legierung, wie sie in ausgewählten Bereichen zu finden ist, entstehen an der
fest-flüssig-Phasengrenze gleichzeitig zwei Kristalle mit unterschiedlicher Zusammenset-
zung (vgl. Abb. 6.5, α- und β-Phase). Am eutektischen Punkt des Fe-Ti-Systems sind
es entsprechend die TiFe IP und die β-Ti(Fe)-Phase. Das Diffusionsfeld bekommt die in
Abbildung 6.5 schematisch dargestellte Form.
Abbildung 6.5: Schematische Darstellung des Diffusionsfeldes in der eutektischen TiFe-
Schmelze vor der eutektischen Erstarrungsfront (nach [10]).
Die α-Phase (Abb. 6.5) wird der TiFe IP gleichgesetzt und die β-Phase wird als β-
Ti(Fe)-Phase definiert. Beim
”
Ziehen“ der Ti-Fe-Schmelze entstehen an der fest-flüssig-
Phasengrenze ein konstanter Temperaturgradient (T 1 > T 2 ) und periodische Konzen-
trationsschwankungen (vgl. Kap. 2 Abschnitt 2.5.4). Entsprechend ergeben sich vor der
eutektischen Wachstumsfront zwei Diffusionsströme für die Ti- bzw. Fe-Atome. Es ent-
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steht ein Diffusionsstrom parallel zur Erstarrungsfront in beiden Richtungen von der β-
Ti(Fe)-Phase zur TiFe IP-Phase für die Fe-Atome (und umgekehrt für die Ti-Atome),
mit der charakteristischen Diffusionslänge λ/2. Außerdem entsteht ein Diffusionsstrom
mit der charakteristischen Diffusionslänge mit δD senkrecht zur Erstarrungsfront (Abb.
6.5). Bei Erhöhung der Ziehgeschwindgkeit sinkt die Reichweite der Diffusion parallel zur
Erstarrungsfront. Die Reichweite der Diffusion senkrecht zur Erstarrungsfront steigt. Die
Lamellendicke, die durch die Reichweite der parallelen Diffusion bestimmt wird, nimmt
demnach bei Erhöhung der Ziehgeschwindigkeit ab. Durch eine Erhöhung der Ziehge-
schwindigkeit ist das Wachstum der Lamellen in radialer Richtung des Stabes begrenzt.
Die Kristalle wachsen somit eher parallel zur Ziehachse bzw. zum Wärmefluss (z-Achse),
λ sinkt. Weiterhin belegen die Abbildungen 6.4 b) und d), dass sich die im Querschnitt
(zwei-dimensional) abgebildeten körnigen eutektischen Kolonien gleichermaßen in die Tie-
fe erstrecken. Die TiFe IP Körner sind etwa 2 bis 4 µm groß. Bei höheren Vergrößerungen
sind an der Phasengrenzfläche dunkelgraue Bereiche zu sehen (Abb. 6.4 d, Ausschnitt).
Aufgrund des Ti-Fe-Phasendiagramms, der Herstellungsbedingungen (hier relativ lang-
same Erstarrung der Legierung) und der EDX-Analysen kann gefolgert werden, dass in
diesen Bereichen eine eutektoide Umwandlung stattgefunden hat. Das Gefüge ist deutlich
feiner und besteht aus α-Ti und TiFe IP. Alle zuvor genannten Untersuchungsergebnis-
se belegen, dass eine Ermittlung der mechanischen Kennwerte nicht charakteristisch für
die eutektische TiFe-Legierung wäre. Aus diesem Grund wurden an diesen Proben keine
mechanischen Untersuchungen durchgeführt. Wie in Kapitel 2.5.5 beschrieben, wird die
Konstante, K, für die TiFe-Legierung aus der von Jackson und Hunt aufgestellten Glei-
chung (vgl. Gl. 9) bestimmt.
Abbildung 6.6 zeigt den Zusammenhang von λ als Funktion der Wachstumsgeschwin-
digkeit in doppelt logarithmischer Darstellung. Zusätzlich zeigt Abbildung 6.6 b) den
Zusammenhang vom λ und der Ziehgeschwindigkeit, vpull.
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Abbildung 6.6: Zusammenhang zwischen Lamellenarmabstand λ und der Ziehgeschwin-
digkeit, vpull.
Mit diesen Untersuchungen kann belegt werden, dass die ermittelten Kennwerte der TiFe-
Legierung annähernd der von Jackson und Hunt aufgestellten quadratischen Funktion
K = λ2 · vpull folgen. Aus den experimentell ermittelten Daten ergibt sich eine Konstante
K T iF e = (4,269±0,95) · 10
−10 cm3/s, welche gut mit den Angaben der Konstanten für
andere Eutektika übereinstimmt [48]. Der Wert für Eutektika liegt in einem bestimm-
ten Bereich. In [48] wird ein Minimalwert von K NiAl−Cr = 6,8 · 10
−12 cm3/s und ein
Maximalwert von K CoAl−Co = 7,3 · 10
−9 cm3 angegeben.
7 Rasch erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
7.1 Gefüge der rasch erstarrten Ti70,5Fe29,5-Legierung
Da die Herstellung der Ti70,5Fe29,5-Legierung in der Bridgeman-Anlage, wie im vorherge-
henden Kapitel (Kap. 6) beschrieben, nicht das erwartete Gefüge ergab, wurden Lichtbo-
genofen, Kalttiegel- (KT-), Kipptiegel- (ST-) und Differenzdruckgussanlage (DG-Anlage)
verwendet, um die gewünschten Prozessbedingungen (hohe Abkühlrate und Prozessrein-
heit) zu gewährleisten und somit möglichst fehlerfreie Proben mit lamellarem Gefüge
herzustellen. Durch die Verwendung der verschiedenen Gießanlagen konnten verschiedene
Probengeometrien (Knöpfe und Stäbe) hergestellt werden (vgl. Kap. 3).
Im Mittelpunkt des folgenden Kapitels steht die Untersuchung und Charakterisierung des
eutektischen Gefüges in Abhängigkeit der verschiedenen Probengeometrien bzw. verschie-
dener Abkühlgeschwindigkeiten der Schmelze. Ferner wird anhand der zuvor bestimmten
Konstanten, K T iF e, (vgl. Kap. 6) die Erstarrungsgeschwindigkeit der rasch erstarrten
Ti70,5Fe29,5-Legierungen abgeschätzt. Durch die Variation der Gefügeeigenschaften eutek-
tischer Systeme, ist es möglich, wie einleitend beschrieben, ns/ufk-Eutektika herzustellen.
Die Gefügeeigenschaften, wie Phasen, Morphologie des eutektischen Gefüges (lamellar,
globular) und Korngröße sowie Texturierung, bestimmen die resultierenden mechanischen
Eigenschaften der Legierung. Da in vorangegangenen Studien über das Ti-Fe-System mit
eutektischer Zusammensetzung gute mechanische Eigenschaften beschrieben wurden, ist
es für Anwendungen von großer Bedeutung [40].
Im Vorfeld aller mikroskopischen und mechanischen Untersuchungen wurden chemische
Analysen und röntgenografische Phasenanalysen (Reflexion) an allen Proben (Knopf,
Stäbe (⊘ = 3 mm, 5 mm, 6 mm, 8 mm, 10 mm) durchgeführt. Bei der Präparation
der XRD-Proben stellte sich allerdings heraus, dass die in der DG-Anlage gegossenen
Stäbe (⊘ = 5 mm, 6 mm) eine Vielzahl an Poren, welche nicht nur im Zentrum der Stäbe
lokalisiert sind, vorhanden sind. Deshalb wurden zusätzlich Stäbe mit einem Durchmesser
von 6 mm in der KT-Anlage gegossen. Durch die günstigeren Prozessparameter (vgl. Kap.
3.2 Abb. 5) (z.B. Schwebeschmelzen) sollte eine bessere Qualität der Stäbe realisiert wer-
den. Beim Zuschneiden der Proben für die anschließenden Gefügeuntersuchungen zeigte
sich allerdings auch, dass die Stäbe nicht vollständig porenfrei sind. Die Poren sind aber
im Gegensatz zu den DG-Stäben vorwiegend im Zentrum der Stäbe und in geringerer
Häufigkeit zu finden. Um trotz der Poren (Abb. 7.1) aus den Stäben (⊘ = 5 mm, 6 mm)
geeignete Druckproben aus porenfreien Bereichen entnehmen zu können, wurden diese
mittels zweidimensionaler Durchstrahlung untersucht. Abbildung 7.1 zeigt je eine zweidi-
mensionale Aufnahme der Stäbe (⊘ = 5 mm, 6 mm). Es ist deutlich zu erkennen, dass
in den Stäben mit einem Durchmesser von 5 mm keine ausreichend großen porenfreien
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Bereiche vorhanden waren, aus denen Druckproben hätten entnommen werden können.
Aus der Durchstrahlungsmessung der DG- und KT-Stäbe (⊘ = 6 mm) ging hervor, dass
die KT-Stäbe, wie zuvor erwähnt, eine bessere Qualität aufweisen. Größere Poren, die
sich über den gesamten Querschnitt der Stäbe erstrecken, könnten durch die Ergebnis-
se der zweidimensionalen Röntgentomografie ausgeschlossen werden. Folglich wurden aus
ausgewählten Bereichen der zuvor untersuchten KT-Stäbe (⊘ = 6 mm) Druckproben ent-
nommen. Mittels Röntgentomografie können Poren im Material jedoch nicht vollständig
ausgeschlossen werden.
Abbildung 7.1: Zweidimensionale Darstellung der Stäbe mit einem Durchmesser von 5
mm und 6 mm (Poren sind mit Pfeile markiert).
Die chemischen Analysen aller Stäbe und Knöpfe wie auch die röntgenografischen Pha-
senanalysen (Reflexion) belegen die Bildung der beiden eutektischen Phasen (β-Ti(Fe),
A2 und TiFe IP, B2).
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In Abbildung 7.2 sind die Diffraktogramme (Reflexion) der Stäbe mit einem Durchmes-
ser von 5 mm, 6 mm, 8 mm und 10 mm und in Abbildung 7.3 die des Knopfes dargestellt.
Abbildung 7.2: Röntgendiffraktogramm (Reflexion) der rasch erstarrten eutektischen
TiFe-Legierung (Stäbe). a) Stäbe (KT) verschiedene Durchmesser, b) Stab
(KT: ⊘ 10 mm) Kopf, Mitte und Fuß.
Abbildung 7.3: Röntgendiffraktogramm (Reflexion) der rasch erstarrten eutektischen
TiFe-Legierung (Knopf).
Die Gegenüberstellung der Röntgendiffraktogramme von Knopfproben, die aus verschiede-
nen Richtungen (axial und senkrecht zu Knopfachse) analysiert wurden, zeigen deutliche
Unterschiede der Höhe der Intensitäten. Dies ist auf die ausgeprägte Textur des Materials
zurückzuführen (vgl. Abb. 7.4 b).
Seite: 102 Rasch erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
Abbildung 7.4: SE-Abbildung knopfförmiger Proben der eutektischen TiFe-Legierung. In
a) ist das Gefüge im oberen Bereich, b) im Zentrum und c) im unteren
Bereich des Knopfes dargestellt.
Dieser Effekt ist bei den stabförmigen Proben nicht so stark ausgeprägt. Dies zeigt sich
auch in den REM-Abbildungen der Stäbe (vgl. Abb. 7.5). Bei der Auswertung der Rönt-
gendiffraktogramme (vgl. Abb. 7.2, rechts) von drei verschiedenen Bereichen (Kopf, Mitte,
Fuß) des KT-Stabes sind keine signifikanten Unterschiede in den Lagen und Intensitäten
der einzelnen Reflexe zu erkennen, woraus ausschließlich die Bildung der eutektischen
Phasen über den gesamten Querschnitt der Stäbe belegt wird. Die Ergebnisse der im
Fußbereich (ca. 10 mm vom Stabende) entnommenen und analysierten Proben verwei-
sen jedoch aufgrund der leichten Asymmetrie des ersten Reflexes im Bereich zwischen
2θ = 46◦ und 48◦ auf einen erhöhten Fe-Anteil in der β-Ti(Fe)-Phase. Durch den Ein-
bau von Fe in Ti wird das Gitter aufgrund des kleineren Fe-Atoms verzerrt. Dies zeigt
sich in der Veränderung der Lage und Form des Reflexes. Mit zunehmendem Fe-Anteil
in Ti kommt es zur Verschiebung der Reflexe zu höheren 2θ-Winkeln. Dies ist darauf
zurückzuführen, dass zu Beginn, beim Abguss der Schmelze in die Cu-Kokille, am Fuß
der Stäbe ein höherer Temperaturgradient vorliegt. Somit ergibt sich ein Unterschied der
Abkühlrate über die gesamte Länge der Stäbe bei der Erstarrung. Alle weiteren Proben
für die folgenden mikroskopischen und mechanischen Untersuchungen wurden deshalb nur
aus den Bereichen entnommen, in denen solche Asymmetrien im Diffraktogramm nicht
gefunden wurden.
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Abbildung 7.5: SE-Abbildungen der eutektischen TiFe-Legierung in a) Querschnitt (QS)
und b) Längsschnitt der SC-Stäbe: ⊘ = 3 mm, Abbildungen rechts in b)
Vergrößerungen der in b) markierten roten Bereiche, in c,d) QS der KT-
Stäbe: ⊘ = 6 mm, Vergrößerung in d) Bereich im Zentrum der KT-Stäbe:
⊘ = 6 mm mit anormalem eutektischen Gefüge, in e,f) QS der KT-Stäbe:
⊘ = 8 mm, Vergrößerung in f) Primärphase und in g,h) QS der KT-
Stäbe: ⊘ = 10 mm. gefüllte durchgehende Pfeile: Bereiche mit parallel
liegenden Lamellen, gefüllte gestrichelte Pfeile: Bereiche mit globulitisch
eutektischen Körnern, leere Pfeile: TiFe-Primärphase
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Zur genaueren Untersuchung der Mikrostruktur von Knopf und Stab wurden neben den
Reflexionsmessungen zur Phasenbestimmung Transmissionsmessungen an ausgewählten
Stäben (⊘ = 3 mm, 8 mm, 10 mm) wie auch an den Knöpfen durchgeführt. Durch die
höhere Ortsauflösung der Detektoren dieser Messmethode, im Gegensatz zu den Reflexi-
onsmessgeräten, kann u.a. der Gitterparameter, a0 , genauer und der Volumenanteil der
beiden Phasen bestimmt werden. In Tabelle 16 sind die Gitterparameter sowie die Pha-
senanteile von Knopf und Stab gegenüber gestellt. Die dazugehörigen Diffraktogramme
sind in Abbildung 7.6 aufgeführt.
Abbildung 7.6: Röntgendiffraktogramme (Transmission) der rasch erstarrten eutektischen
TiFe-Legierung von Knopf, SC- (⊘ = 3 mm) und KT-Stab (⊘ = 10 mm).
Ergänzend dazu sind in Anhang D Abbildung 4.2 die durch Rietveldanalyse verfeinerten
Daten am Beispiel der Stäbe (⊘ = 3 mm, 10 mm) und die der Knöpfe dargestellt.
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Tabelle 16: Durch Rietveldverfeinerung ermittelte Gitterparameter a0 und Phasenanteile
der eutektischen TiFe-Legierung.
Phase TiFe IP, Pm3m β-Ti(Fe), Im3m β-Ti(Fe)◦, Im3m
Gitterparameter [nm] [nm] [nm]
Knopf 0,29857 0,31774
Stab
⊘ 3 mm 0,29974(3) 0,31721(4) 0,31198(8)
⊘ 8 mm 0,29950(6) 0,31704(2)
⊘ 10 mm 0,29936(1) 0,31842(2)
Phasenanteil [m.%] [m.%] [m.%]
Knopf 36 64
Stab
⊘ 3 mm 34 64 2
⊘ 8 mm 44 56
⊘ 10 mm 54 46
Anhand der Ergebnisse ist der Vergleich der Phasenanteile zwischen makroskopisch ani-
sotrop erscheinendem lamellaren eutektischen Kolonien im Knopf und isotropen lamellar
bis körnigen eutektischen Kolonien in den Stäben möglich (Abb. 7.4 und 7.5). Auf die
weiteren Gefügeeigenschaften der Proben wird später in dieser Arbeit näher eingegangen.
Der Gitterparameter der geordneten TiFe IP ist in allen Proben annähernd gleich (a0
≈ 0,29953 nm), wohingegen sich der Gitterparameter der β-Ti(Fe)-Phase der Proben un-
terscheidet. Dies liegt darin begründet, dass mit steigendem Fe-Anteil in der β-Ti(Fe) der
Gitterparameter prinzipiell sinkt. Neben der eutektischen Legierung wurde das einphasi-
ge Material der Zusammensetzung Ti85Fe15 (β-Ti(Fe)) analysiert. Die Gegenüberstellung
des Gitterparameters des einphasigen Materials (β-Ti(Fe) a0 = 0,3198 nm) und der der
β-Ti(Fe)-Phase der eutektischen Legierungen (β-Ti(Fe) a0 ≈ 0,3177(3) ± 0,0006 nm),
belegt den höheren Fe-Anteil in der β-Ti(Fe)-Phase der eutektischen Legierungen. Der
Zusammenhang zwischen Gitterparameter und Fe-Anteil in Ti wurde mit den in der Lite-
ratur angegebenen Daten verglichen. Nach Ray et al. [123] und Murray et al. [139] ergibt
sich entsprechend (Anhang E, Abb. 5.1) ein Fe-Anteil des einphasigen Materials β-Ti(Fe)
von etwa 7,8 at.% nach [123] bzw. etwa 12,2 at.% nach [139]. Bei den Proben mit eu-
tektischer Zusammensetzung ergibt sich für die β-Ti(Fe)-Phase ein Fe-Anteil von etwa
11,9 at.% [123] bzw. 15,4 at.% [139]. Weiterhin kann durch die Existenz der metastabilen
β-Ti(Fe)-Phase gezeigt werden, dass das System aufgrund der Prozessbedingungen (ho-
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he Abkühlraten) im Nichtgleichgewicht erstarrt. Aus Tabelle 16 geht hervor, dass in den
Stäben mit einem Durchmesser von 3 mm aufgrund der deutlich höheren Abkühlgeschwin-
dingkeit neben der β-Ti(Fe)-Phase mit einem Gitterparameter von a0 = 0,31721 nm eine
weitere β-Ti(Fe)◦-Phase vorkommt, die einen höheren Fe-Anteil (etwa 22,4 at.% nach
[123] bzw. etwa 23,5 at.% nach [139]) und somit einen geringeren Gitterparameter (a0 =
0,31198 nm) aufweist. Diese Phase ist nur zu einem Anteil von 2 m.% im Material ent-
halten. Alle anderen Proben bestehen ausschließlich aus der β-Ti(Fe)-Phase mit dem Git-
terparameter von a0 ≈ 0,3177(3) ± 0,0006 nm und aus der TiFe IP. Es ist anzunehmen,
dass dies auf die geringere Abkühlgeschwindigkeit der größeren Proben zurückzuführen
ist. Mit steigendem Stabdurchmesser verringert sich der Phasenanteil der metastabilen
β-Ti(Fe)-Phase im eutektischen Gefüge und entsprechend steigt der Anteil der TiFe IP.
Mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit steigt der Fe-Anteil in der metastabilen
β-Ti(Fe) an (vgl. Tab. 16). Die Phasenanteile in den Knöpfen sind vergleichbar mit de-
nen der Stäbe (⊘ = 3 mm), wobei hier nicht die β-Ti(Fe)◦-Phase enthalten ist. Dies
spiegelt den Einfluss der unterschiedlichen Prozessparameter bei der Fertigung der einzel-
nen Proben auf die Mikrostruktur wieder. Offensichtlich sind durch die deutlich höhere
Abkühlgeschwindigkeit der Schmelze bei der Herstellung der Stäbe (⊘ = 3 mm) die Diffu-
sionsprozesse von Fe und Ti stärker begrenzt, sodass sich eine β-Ti(Fe)◦-Phase mit einem
höheren Fe-Anteil bildet.
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Abbildung 7.7: Quantitative Elementanalyse mittels EDX (TEM). TEM-Abbildung der
analysierten Bereiche von (a) Knopf links und (b) Stab links; rechts jeweils
die stöchimetrische Zusammensetzung der TiFe IP und β-Ti(Fe)-Phase.
Die quantitative Analyse der chemischen Zusammensetzung (EDX im TEM) von Knopf
und Stab der einzelnen Phasen verifiziert diese Annahme (vgl. Abb. 7.7). Somit kann eine
Aussage über Veränderung der stöchiometrischen Zusammensetzung der krz β-Ti(Fe)-
Phase in Abhängigkeit von der Abkühlgeschwindigkeit getroffen werden. Die metastabile
β-Ti(Fe)-Phase ist in allen Proben stark übersättigt, wobei sie in den Stäben mit einem
Durchmesser von 3 mm, wie der Vergleich der EDX-Analysen von Knopf und Stab zeigt
(vgl. Abb. 7.7 a und b), einen höheren Fe-Anteil enthält. Aus dem Ti-Fe-Phasendiagramm
(vgl. Kap. 2.2, Abb. 2.3) geht hervor, dass die β-Ti(Fe)-Phase der Stäbe mit einem Durch-
messer von 3 mm mit etwa 22,5 at.% Fe (vgl. Abb. 7.7 b) Tabelle) die maximale Löslichkeit
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von Fe in Ti erreicht hat. Mit 20 at.% Fe in der β-Ti(Fe)-Phase der Knöpfe ist diese auch
stark an Fe übersättigt. In Tabelle 17 sind die Fe-Anteile der eutektischen TiFe-Legierung
in Abhängigkeit von der Probendimension zusammengefasst. Es ergeben sich Fe-Anteile
für die β-Ti(Fe)-Phase im Bereich zwischen 10,3 at.% und 12,9 at.% [123] bzw. 14,2 at.%
und 16,2 at.% [139].
Tabelle 17: Die Abschätzung des Fe-Anteils der β-Ti(Fe)-Phase der verschiedenen Proben
nach [123] und [139]. ◦β-Ti(Fe) mit erhöhtem Fe-Anteil
Probe Fekalk Fekalk




⊘ 3 mm 12,6 bzw. ◦22,4 16,0 bzw. ◦23,5
⊘ 8 mm 12,9 16,2
⊘ 10 mm 10,3 14,2
Das eutektische Gefüge des Knopfes in den verschiedenen Bereichen ist in Abbildung 7.4
dargestellt. Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen a) und b) der einzelnen Pro-
ben sind ausgewählte Bilder, die den charakteristischen Bereich des Materials zeigen. Im
Allgemeinen ist die Bildung des eutektischen Gefüges unter anderem durch die Keimzahl
und die Kornwachstumsgeschwindigkeit der beiden Phasen bestimmt. Bei Betrachtung der
SE-Aufnahmen aller stabförmigen Proben wird sofort die Bildung verschiedenster Mor-
phologien bzw. Wachstumsrichtungen des eutektischen Gefüges deutlich (Abb. 7.5). Zur
Charakterisierung und zum Vergleich der verschiedenen Proben wurden deshalb neben der
Bestimmung des Lamellenarmabstandes, λ, die Koloniegröße und -ausrichtung, Fehler und
eventuelle Inhomogenitäten im Gefüge betrachtet. Durch die sehr hohe Abkühlgeschwin-
digkeit am Rand der Proben bildet sich dort ein feinkörnigeres Gefüge als im Zentrum
der Proben (vgl. Abb. 7.4 c und 7.5 d). Aufgrund der Abkühlbedingungen wächst die
Erstarrungsfront entlang des Temperaturgefälles, gerichtet von der Oberfläche (geringere
Temperatur) in den Kernbereich (höhere Temperatur) der Proben (Knopf und Stab). Die
Wärmeabgabe von Knopf und Stab ist in Abbildung 7.8 schematisch dargestellt.
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Abbildung 7.8: Schematische Darstellung (Querschnitt) der Wärmeabgabe von a) Knopf
und b) Stab.
Je nach Probendurchmesser ist der Randbereich, wie in Abbildung 7.9 für einen KT-Stab
mit eutektischer Zusammensetzung dargestellt ist, unterschiedlich stark ausgeprägt.
Abbildung 7.9: SE-Aufnahme des Randbereiches eines KT-Stabes (⊘ = 8 mm) mit eu-
tektischer TiFe Zusammensetzung.
Aus den mikroskopischen Untersuchungen der Stäbe geht deutlich hervor, dass der Rand-
bereich der SC-Stäbe (⊘ = 3 mm) 10 bis 30 µm, der der KT-Stäbe (⊘ = 6 mm) etwa
50 µm und der der KT-Stäbe (⊘ = 8 mm, 10 mm) bis zu 70 µm breit ist. In diesem
Bereich entsteht ein inhomogenes, sehr feinkörniges und teilweise anormales eutektisches
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Gefüge (vgl. Abb. 7.5 rote Rechtecke). Es sind keine abgrenzenden eutektischen Kolonien
sichtbar. Ähnliche Eigenschaften zeigt das eutektische Gefüge im unteren Randbereich
des Knopfes (etwa 200 µm breit) (vgl. Abb. 7.4 c). Weiterhin ist in Abbildung 7.4 a)
die Bildung der eutektischen Kolonien im oberen Bereich und in b) im mittleren Bereich
(Zentrum) der Knöpfe dargestellt. Im oberen Bereich bis etwa 2 mm in Richtung Zentrum
des Knopfes sind ovale lamellare wie auch faserige eutektische Kolonien mit einer Kolonie-
größe von 50 bis 70 µm zu finden. Im Zentrum bilden sich, vergleichbar mit den Studien
von Das et al. [25], langgestreckte eutektische Kolonien bestehend aus parallel liegenden
Lamellen. Der Lamellenarmabstand λ ist etwa 0,9 ± 0,2 µm. Poren bzw. Inhomogenitäten
wurden bei mikroskopischen Untersuchungen (REM) des Knopfes nicht gefunden.
Wie in Kapitel 2.5 beschrieben, gibt es eine Vielzahl an Parametern, die die Morpholo-
gie, die Größe und die Verteilung des Eutektikums bestimmen. Dies spiegelt sich gerade
in der Bildung des Eutektikums über den Querschnitt eines Stabes und teilweise auch
zwischen den Stäben wider. Die in der ST-Anlage gegossenen Stäbe zeigen die gleichen
Eigenschaften des Gefüges wie die KT-Stäbe gleicher Geometrie, sodass im Folgenden der
Durchmesser der Stäbe (⊘ = 3 mm, 6 mm, 8 mm, 10 mm) als Unterscheidungsmerkmal
betrachtet wird. An dieser Stelle sei auf Abbildung 7.5 verwiesen, welche zeigt, dass es
innerhalb eines Stabes auch im charakteristischen Bereich verschiedene Gefügemorpho-
logien gibt. Die Abbildungen 7.5 c - h (durchgehende Pfeile) verdeutlichen, dass in den
6 mm, 8 mm und 10 mm Stäben einerseits lamellar-fasrige eutektische Kolonien mit par-
allel ausgerichteten Lamellen und andererseits körnige eutektische Kolonien (Abb. 7.5 d,
f, h, gestrichelte Pfeile) entstehen. Die eutektischen Kolonien der 3 mm Stäbe unterschei-
den sich dagegen deutlich durch die über den halben Querschnitt radial langgestreckten
Kristallite. Die Stäbe mit einem Durchmesser von 3 mm besitzen ein homogenes Gefüge
bestehend aus ovalen lamellar eutektischen Kolonien (Abb. 7.5 a). Das Wachtum der FeTi
IP (hellere Phase) beginnt jeweils im Zentrum der Kolonie und die Phase wächst radi-
al in verschiedene Richtungen (Abb. 7.8 a). Treffen Wachstumsfronten zweier Kolonien
aufeinander, wird die weitere Ausbreitung der TiFe IP-Lamellen gestoppt und die TiFe
IP-Lamellen enden. Die Folge ist die Bildung von TiFe IP-Körnern an der Koloniegrenze.
Zudem sind bei höherer Vergrößerung nanoskalige Körner zu sehen (Abb. 7.5 b, Aus-
schnitt). Die Korn- bzw. Phasengrenzen sind bei den 6 mm, 8 mm und 10 mm Stäben
bei ausreichender Vergrößerung deutlich erkennbar. Im Gegensatz dazu sind die Kolonie-
grenzen der 3 mm Stäbe in manchen Bereichen nur undeutlich zu erkennen (Abb. 7.5
b). Entsprechend kann an den Bereichen der parallel liegengenden Lamellen die Koloni-
engröße und der Lamellenarmabstand abgeschätzt werden. Die Koloniegröße variiert im
Bereich zwischen 6 bis 10 µm für die 3 mm, 10 bis 60 µm für die 6 mm und 10 bis 90 µm
für die 8 bzw. 10 mm Stäbe. Durch die verschiedene Orientierung der Körner erscheint das
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Gefüge der 6 mm, 8 mm und 10 mm Stäbe makroskopisch, im Gegensatz zu den deutlich
ausgerichteten eutektischen Kolonien im Knopf (Abb. 7.4 b), isotrop. Weiterhin befinden
sich im Zentrum der 6 mm, 8 mm und 10 mm Stäbe vereinzelt unregelmäßig verteilte
Primärkörner (vgl. Abb. 7.5 d, f Ausschnitt, h, leere Pfeile). Durch EDX-Analysen an die-
sen Primärkörnern der verschiedenen Proben wird deutlich, dass die Körner aus der TiFe
IP bestehen (z.B. Stab6mm: Ti52,24±0,03Fe47,74±0,01 und Stab8mm: Ti52,03±0,38Fe47,74±0,4). An-
hand der Schliffbilder der 3 mm Stäbe ist zu erkennen, dass keine ausgeprägten körnigen
eutektischen Kolonien, wie es bei den 6 mm, 8 mm und 10 mm Stäben der Fall ist, vor-
handen sind. Umfangreiche mikroskopische Untersuchungen aller Proben verdeutlichen,
dass sich die Primärkörner vereinzelt ausscheiden. Deren Volumenanteil ist geringer als
1%. Die Bildung der auftretenden Primärphasenausscheidungen kann einerseits durch eine
Verschiebung des eutektischen Punktes, E, zu veränderten Zusammensetzungen (hier: zu
höheren Fe-Gehalten, vgl. Kap. 2.2 Abb. 2.3) und andererseits durch eine Verschiebung
zu niedrigeren Temperaturen, aufgrund der Unterkühlung des Systems, hervorgerufen
werden (Kap. 2.5.1). Außerdem wird die Bildung reiner eutektischer Gefüge von der Pro-
zessreinheit, von statistischen Schwankungen der Legierungszusammensetzung innerhalb
der Proben und von lokalen Abweichungen der chemischen Zusammensetzung in einer
Probe stark beeinflusst [36]. Dies kann auch ein Grund für das Vorhandensein der Ti-
Fe IP-Körner sein, denn trotz der korrekten Zusammensetzung der Vorlegierungen und
der Stäbe (vgl. Tab. 18 chemische Analyse), können geringste lokale Abweichungen der
stöchiometrischen Zusammensetzung, die im Bereich des zulässigen angegebenen Fehlers
liegen, auftreten. Umfangreiche Beschreibungen die das Wachstum der Erstarrungsfront
eutektischer Legierungen beeinflussen wurden von Kurz [48] zusammengefasst.
Tabelle 18: Chemische Analyse der rasch erstarrten eutektischen TiFe-Legierung.
Ti70,5Fe29,5 Ti [m.%] Fe [m.%]
Knopf 67,0±0,2 32,7±0,1
Stab
⊘ 10 mm 67,1±0,3 32,6±0,1
⊘ 8 mm 67,6±0,2 32,6±0,2
⊘ 6 mm 66,6±0,4 32,7±0,3
⊘ 3 mm 66,6±0,2 32,7±0,1
Aktuelle Studien von Ebrahimi et al. [140] stellen ein Phasenfeld-Modell basierend auf der
linearen Theorie mikroelastischer Festkörper vor, das die Bildung der eutektischen TiFe-
Legierung unter Berücksichtigung verschiedener Einflüsse, wie Keimbildung, Keimwachs-
tum, Keimwachstumsrichtung, freie Enthalpie des Systems, Grenzflächenenergie und in-
nere Spannungen des Kristallgitters, die zu Gitterverzerrungen oder Fehlstellen im Gefüge
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führen können, beschreibt. Die durch Berechnungen simulierte Bildung des eutektischen
Gefüges zeigt eine gute Übereinstimmung mit den experimentellen Untersuchungen. In
Abb. 7.10 a) sind Beispiele des simulierten Wachstums und in b) der Querschliff einer
gegossenen Probe (KT-Stab: ⊘ = 10 mm) zur Veranschaulichung gegenüber gestellt.
Abbildung 7.10: Gegenüberstellung des eutektischen Gefüges: a) simuliertes Wachstum
nach Ebrahimi [140] und b) REM-Abbildung eines KT-Stabes (⊘ = 10
mm). W. . .Grenzflächenabstand, x/W bzw. y/W. . .Rasterpunktabstand
in x bzw. y-Richtung
Die Bestimmung der Lamellenarmabstände erfolgte, wie durch die durchgehenden Pfeile in
Abbildung 7.5 a, e und g gekennzeichnet, an ausgewählten Lamellen. In Tabelle 19 sind
die Lamellenarmabstände der rasch erstarrten Proben und ergänzend die der gerichtet
erstarrten eutektischen Stäbe zusammengefasst.
Die Erstarrungsgeschwindigkeiten der rasch erstarrten Proben wurden unter Verwendung
der Konstanten K T iF e = 4,269 · 10
−10 cm/s (vgl. Kap. 2.5.5) und der Jackson-Hunt-
Beziehung bestimmt. Es ergibt sich vkalk = K · λ
−2. Dieser Zusammenhang ist in Abbil-
dung 7.11 durch doppeltlogarithmische Darstellung von λmess zu vkalk veranschaulicht.
Die Untersuchungsergebnisse zeigen, dass die ermittelten Erstarrungsgeschwindigkeiten
der 6 mm, 8 mm und 10 mm Stäbe unabhängig von den verwendeten Anlagen in der glei-
chen Größenordnung liegen, was auch der Vergleich der Schliffbilder verdeutlicht. Erst bei
einer merklichen Verringerung des Stabdurchmessers, hier von 10 mm auf 3 mm, kann eine
sichtbare Veränderung der Bildung des eutektischen Gefüges beobachtet werden. Dieser
Zusammenhang verweist auf eine signifikante Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit der
Schmelze bei der Herstellung von 3 mm Stäben. Die Erstarrungsgeschwindigkeit der 6
mm, 8 mm und 10 mm Stäbe liegt bei 0,079 ± 0,01 cm/s (vgl. Tab. 19). Im Vergleich
dazu ist die Erstarrungsgeschwindigkeit der 3 mm Stäbe mit 0,133 cm/s deutlich höher.
Die des Knopfes liegt bei 0,052 cm/s.
Ein direkter Vergleich zwischen Knopf und Stäben ist aufgrund der stark veränderten
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Tabelle 19: Abschätzung der Erstarrungsgeschwindigkeit der rasch erstarrten eutekti-
schen Legierung nach dem Modell von Jackson und Hunt [48]. gerichtete
Er.. . .gerichtete Erstarrung, Rascher.. . .Rascherstarrung
Probe λ vkalk vpull
[10−4cm] [cm/s] [cm/s]
Stäbe (gerichtete Er.)
30 mm/h 7,08±0,99 8,42·10−4 8,33·10−4
100 mm/h 3,48±0,15 0,00348 0,00278
548 mm/h 1,86±0,37 0,01225 0,01522
Knopf(Rascher.) 0,9±0,13 0,05215
Stäbe (Rascher.)
KT 10 mm 0,775±0,10 0,07033
KT 8 mm 0,770±0,26 0,07124
ST 10 mm 0,670±0,14 0,0941
KT 6 mm 0,667±0,13 0,09495
SC 3 mm 0,564±0,10 0,13279
Abbildung 7.11: Zusammenhang zwischen dem Lamellenarmabstand, λmess, und der be-
rechneten Erstarrungsgeschwindigkeit, vkalk.
Seite: 114 Rasch erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
Probengeometrie und den daraus resultierenden Abkühlbedingungen nicht sinnvoll.
Wie in Abbildung 7.8 gezeigt, ist der Erstarrungsprozess der Knöpfe, aufgrund der unsym-
metrischen Form und der Prozessparameter der Anlage, sehr inhomogen. Im Gegensatz
dazu sind die Abkühlbedingungen der Stäbe, aufgrund der Geometrie und Anlagenspe-
zifikationen besser kontrollier- und beschreibbar. Anhand der Kennwerte wird deutlich,
dass die Erstarrung der Schmelze im Knopf (Zentrum, parallel gerichtete Lamellen) etwas
langsamer (0,053 cm/s) als in den Stäben abläuft. Das Wachstum der Lamellen wurde ei-
nerseits durch die Einstellung von vpull(gerichtete Erstarrung) und andererseits durch die
Variation der Probengeometrien (Rascherstarrungsanlagen) variiert. Allgemein gilt der
Zusammenhang, dass mit Erhöhung der Abkühlgeschwindigkeit bzw. mit zunehmender
Unterkühlung die Korngröße sinkt. Dies spiegelt sich in der Abnahme der Lamellenar-
mabstände (bei lamellaren Eutektika) bis hin zur Bildung von körnigen Kolonien oder
auch zur Bildung anormaler Eutektika wider (vgl. Kap. 2.5.3) [48, 60]. Dieses Verhalten
wurde bereits in Studien von Kattamis et al. [141] für die eutektischen Systeme Ag-Cu
und Ni-Sn beschrieben. Bei ausreichend hoher Unterkühlung wechselt das lamellare zu
einem anormalem eutektischem Wachstum. Weiterhin wurden diese Charakteristika des
eutektischen Wachstums von Yao et al. [142] analysiert. Nach Jackson und Hunt gilt λ
proportional zu
√
1/v, was wiederum zeigt, dass eine deutliche Veränderung der Wachs-
tumsgeschwindigkeit nötig ist, um eine sichtbare Veränderung des Lamellenarmabstandes
herbeizuführen.
Bezugnehmend auf die Gefügeeigenschaften der rasch erstarrten Ti70,5Fe29,5-Legierungen,
sind folgende Aspekte für die weitere Charakterisierung der rasch erstarrten Ti70,5Fe29,5-
Legierungen von Bedeutung:
1. Mikrostrukturelle Gesichtspunkte
• Wie ist die Orientierungsbeziehung der beiden eutektischen Phasen in dem
Bereich der langgestreckten eutektischen Kolonien (anisotrop) des Knopfes,
bestehend aus parallel gerichteten Lamellen an der Phasengrenzfäche?
• Entstehen, wie in den Studien von Das et al. [22, 24] beschrieben, durch die
hohen Abkühlgeschwindigkeiten innere Spannungen im Kristallgitter des Ma-
terials (Knopf) im Ausgangszustand, die sich evtl. durch die Übersättigung der
β-Ti(Fe)-Phase mit Fe äußern und anhand von TEM-Untersuchungen (SAED-
Abbildungen, EDX im TEM) nachgewiesen werden könnten?
• Wie ist die Bildung der A2/B2-Phasengrenzfläche in diesen Bereichen?
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2. Mechanische und physikalische Gesichtspunkte
• Welchen Einfluss haben die langgestreckten eutektischen Kolonien (anisotrop),
bestehend aus parallel gerichteten Lamellen, auf das Verformungsverhalten des
Materials bei senkrechter und paralleler Belastungsrichtung?
• Welches Verformungsverhalten zeigt das makroskopisch isotrop erscheinende
TiFe-Eutektikum, bestehend aus lamellaren und körnigen eutektischen Kolo-
nien, wie es in den Stäben vorkommt?
• Gibt es Unterschiede zwischen den elastischen Konstanten aufgrund der unter-
schiedlichen Gefügeentwicklung in den Proben?
Mittels TEM- und EBSD-Untersuchungen wird im folgenden Abschnitt der erste Aspekt
diskutiert. Anschließend wird in Abschnitt 7.2 auf die physikalischen und mechanischen
Eigenschaften der rasch erstarrten TiFe-Legierung eingegangen.
Orientierungsbeziehung und nähere Charakterisierung der A2/B2-Phasengrenze
parallel gerichteter Lamellen
In Abbildung 7.12 a) und c) sind Rückstreuelektronenbilder des Bereiches parallel lie-
gender Lamellen (Knopf), an denen die Orientierungsbeziehung der beiden eutektischen
Phasen unter Anwendung der EBSD-Technik bestimmt wurde, dargestellt.
In Abbildung 7.12 sind entsprechend der Morphologie und der zuvor durchgeführten EDX-
Analysen die β-Ti(Fe)-Phase und TiFe IP gekennzeichnet. Die roten Linien verweisen auf
die detektierten Bereiche. Anhand der Untersuchungen wird deutlich, dass in diesen Be-
reichen überwiegend zwei verschiedene Orientierungsbeziehungen auftreten. Dazu sind in
Abb. 7.12 b) die sich ergebenen Polfiguren aus den Kikuchi-Mustern der einzelnen Phasen
abgebildet. Die Orientierung der Kristalle der einzelnen Phasen im Raum wird durch die
aufgeführten Eulerwinkel beschrieben (Abb. 7.12 b und d). Es entstehen für beide Phasen
gleiche Polfiguren, was sich auch in den nahezu identischen Eulerwinkeln der beiden Pha-
sen widerspiegelt. Folglich ist die Orientierung der Kristalle der beiden Phasen gleich und
es liegt eine epitaktische Orientierungsbeziehung vor. Die Durchstoßpunkte der Polfiguren
verweisen auf eine sehr geringe Abweichung der Kristallorientierung. Entsprechend kann
die Verdrehung der beiden Phasen zueinander in diesen Bereichen mit maximal 2◦ ange-
geben werden. Zusätzlich verweisen gezielte Punktanalysen beider Phasen (Abb. 7.12 c,d)
darauf, dass die Gitter beider Phasen an der Phasengrenze teilweise unter einem Winkel
von etwa 60◦ zueinander stehen. Diese Orientierungsbeziehung ist vermutlich aus ther-
modynamischen Gründen (energetisch günstig) entstanden und erscheint als σ3-Zwilling.
Epitaktische Orientierungsbeziehungen zweier Phasen wurden auch in anderen gerichtet
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Abbildung 7.12: Darstellung der Ergebnisse der EBSD-Analyse an den in a) und c) aus-
gewählten Bereichen (REM-Bilder). In b) und d) sind die dazugehöri-
gen Polfiguren und die entsprechende Orientierung der beiden Phasen
angegeben.
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erstarrten eutektischen Systemen gefunden. Chadwick et al. [42] vergleicht die Unter-
suchungergebnisse verschiedenster eutektischer Systeme, wie z.B. Cd-Zn, Bi-Cd, Ag-Cu,
Cu-Al, Al-Si, Pb-Sn, und geht dabei unter anderem auch auf die spezielle kristallografi-
sche Orientierungsbeziehung lamellar eutektischer Systeme ein. Die grundlegend ähnliche
kristallchemische Struktur (kubisch) der A2- und B2-Phase begünstigt neben der hohen
Wachstumsgeschwindigkeit die Bildung dieser Strukturbeziehung. Diese Orientierungsbe-
ziehungen sind lokal in den Bereichen der parallel gebildeten Lamellen zu finden. Um eine
grundlegende Aussage über die zubildenden Orientierungsbeziehung zweier Phasen tref-
fen zu können, wird im Allgemeinen der Unterschied der Gitterparameter beider Phasen
betrachtet [44]. Die sich ergebenden Gitterparameter der beiden eutektischen Phasen im
Knopf (β-Ti(Fe), a0 = 0,3172 nm; TiFe IP, a0= 0,2997 nm) haben nur einen Unterschied
von etwa 5,5%. Dies zeigt den günstigen kristallchemischen Charakter beider Phasen. Die
molekularkinetischen Vorgänge einer Epitaxie sind jedoch sehr komplex und deshalb nicht
für jedes System einheitlich zu betrachten [44]. Aufgrund der inhomogenen Gefügebildung
kann keine einheitliche Aussage über die Orientierung der A2/B2-Phasengrenze über den
gesamten Querschnitt der Proben getroffen werden.
Durch die EBSD-Untersuchungen konnten größere Bereiche an verschiedenen Stellen ei-
ner Probe mit parallel liegenden TiFe-Lamellen untersucht werden. Im Gegensatz dazu
bieten TEM-Analysen die Möglichkeit, die Phasengrenze bei höheren Auflösungen zu un-
tersuchen. In Abbildung 7.13 sind das Gefüge und die kristallografische Orientierung der
eutektischen Phasen eines Knopfes im charakteristischen Bereich dargestellt.
Seite: 118 Rasch erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
Abbildung 7.13: TEM-Abbildung der Ti70,5Fe29,5-Legierung und der Orientierung der eu-
tektischen Phasen zueinander. In a) ist der in b) vergrößerte analysierte
Bereich durch ein rotes Rechteck gekennzeichnet. In d) ist das SAED-
Muster des in c) dargestellten Bereichs (A2/B2-Phasengrenze) abgebil-
det. Der Einschub in b) zeigt die Veränderung der Bildhelligkeit der
A2/B2-Phasengrenze, wodurch eine Aussage über die Änderung der che-
mischen Zusammensetzung des Gefüges getroffen werden kann.
Abbildung 7.13 a) (rotes Rechteck) zeigt dabei den Bereich der A2/B2-Phasengrenze,
der, wie in c) mit eingebauter SAED-Blende vergrößert, indiziert wurde. Die Indizierung,
wie aus d) hervorgeht, verifiziert die EBSD-Ergebnisse. Die Phasen sind an der Phasen-
grenze maximal um 1◦ verdreht (Abb. 7.13 c,d). Durch die rasche Erstarrung entsteht
ein im Ungleichgewicht erstarrtes Gefüge, sodass innere Spannungen im Kristallgitter
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auftreten. Dies zeigt sich darin, dass schon im Ausgangszustand des Gefüges vereinzelt
Zwillinge und Versetzungen bzw. Versetzungsaufstauungen enthalten sind. Diese befin-
den sich vorwiegend an der Phasengrenze (Abb. 7.13 a,b). In der β-Ti(Fe)-Phase sind
deutlich mehr Versetzungsaufstauungen zu finden (Abb. 7.13 b). In Anbetracht vorange-
gangener Studien [22, 23] in denen lokal die Bildung einer diffusen ω-Phase aufgrund von
inneren Spannungen und Verzerrungen im Kristall nachgewiesen wurde, wurden in dieser
Arbeit gezielte TEM-Untersuchungen durchgeführt. Eine ω-Phase, die theoretisch durch
sehr hohe Abkühlraten aufgrund der Übersättigung der β-Ti(Fe)-Phase entstanden ist,
wurde in keiner der analysierten Ti-Fe-Proben gefunden. Folglich wird davon ausgegan-
gen, dass die inneren Spannungen geringer sind bzw. nicht zu den lokalen Verzerrungen
der β-Ti(Fe)-Phase führen, die sich als ω-Phase zeigen. Aus der chemischen Analyse über
den Bereich zweier Lamellen konnte die Homogenität der chemischen Zusammensetzung
innerhalb einer Lamelle (einer Phase) belegt werden. Dies ergänzt die Ergebnisse der
XRD-Untersuchungen der Proben mit eutektischer Zusammensetzung. Die quantitative
Elementbestimmung mittels TEM ergab lokale Zusammensetzungen von etwa 19,9 at.%
Fe und 80,1 at.% Ti für β-Ti(Fe) bzw. 51,4 at.% Ti und 48,6 at.% Fe für TiFe IP. Aus
diesen Werten geht hervor, dass die β-Ti(Fe)-Phase um etwa 5 at.% mehr Fe enthält,
als die des einphasigen Materials (vgl. Kap. 2.2, Dia. 2.3). Die hier bei Raumtemperatur
vorliegende metastabile β-Ti(Fe)-Phase ist demnach stark an Fe übersättigt. Weiterhin
verweisen die Analysen auf einen scharfen Übergang der chemischen Zusammensetzung
an der Phasengrenze innerhalb einer 20 nm breiten Zone (Abb. 7.13 b, Ausschnitt). Die
Bildung einer porenfreien und stabilen Phasengrenze zwischen den beiden eutektischen
Phasen bei der Erstarrung der Schmelze beruht außerdem auf dem ähnlichen thermischen
Ausdehungskoeffizienten der einzelnen Phasen. Unabhängig vom Fe-Anteil, x = 15, 29,5
bzw. 49,5), ergeben sich thermischer Ausdehnungskoeffizienten von 14 bis 15 ·10−6 1/K.
Die Kennlinien der einzelnen Proben mit verschiedenen Zusammensetzungen sind in An-
hang B, Abbildung 2.1 dargestellt.
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7.2 Mechanische Charakterisierung der rasch erstarrten
Ti70,5Fe29,5-Legierung
7.2.1 Druckversuche
In Bezug auf das eutektische Gefüge der Proben wird im folgenden Abschnitt beschrieben,
inwiefern einerseits das makroskopisch anisotrop erscheinende Gefüge der Knöpfe und an-
dererseits das isotrop gebildete Gefüge der Stäbe das Verformungsverhalten des Materials
und die elastischen Konstanten beeinflusst. Dazu wurden axial und radial Druckproben
(vgl. Kap. 4.3 Abb. 4.1) aus dem charakteristischen Bereich entnommen. Durch die ge-
zielte Entnahme der Druckproben konnte, wie die REM-Aufnahmen (Ausschnitt 7.14 a,
b) verdeutlichen, die Druckspannung in zwei verschiedenen Richtungen auf das Material
aufgebracht werden.
Abbildung 7.14: Schematische Darstellung der radial und axial angelegten Druckspannung
im a) Knopf und b) Stab.
Demnach wirkt die Spannung senkrecht bzw. parallel zu den eutektischen Lamellen/ Ko-
lonien des Knopfes und aus zwei Richtungen auf die ovalen, körnig bis lamellaren unre-
gelmäßig orientierten Kolonien der Stäbe. Bevor die Druckproben getestet wurden, wurden
die elastischen Konstanten bestimmt (vgl. Tab. 21). Darauf wird im späteren Teil dieser
Arbeit noch eingegangen. In Abbildung 7.15 ist das Spannungs-Stauchungs-Verhalten der
verschieden hergestellten eutektischen Proben und ergänzend das der einphasigen Proben
(Knopf) hinzugefügt. Da sich die mechanischen Kennwerte der Knöpfe mit eutektischer
Zusammensetzung in Abhängigkeit von der Belastungsrichtung unterscheiden, wurde je-
weils pro Belastungsrichtung (radial/axial) eine Probe dargestellt. Im Gegensatz dazu
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differieren die mechanischen Kennwerte der jeweils gleich hergestellten Stäbe unabhängig
von der Belastungsrichtung nur geringfügig. Aus diesem Grund wurde für die grafische
Darstellung jeweils eine charakteristische Probe pro Stabform ausgewählt. Aus den Stäben
mit einem Durchmesser von 3 mm und 6 mm konnten aufgrund der Geometrie keine norm-
gerechten Druckproben aus radialer Richtung entnommen werden. Die Kennwerte aller
Proben sind in Tabelle 20 zusammengefasst. Die Daten der Druckproben, welche axial (a)
und radial (r) zur Probenachse entnommen wurden sind einzeln gelistet. Es sind die 0,2%
Stauchgrenze, Rp0,2 , die maximale Druckfestigkeit, Rm, und die gesamte Stauchung bei
Bruch, ǫR, angegeben.
Abbildung 7.15: Übersicht des Spannungs-Stauchungs-Verhaltens der eutektischen Legie-
rungen im Verleich zu den einphasigen Materialien β-Ti(Fe) und TiFe
IP.
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Tabelle 20: Durch Druckversuche ermittelte mechanische Kennwerte der Ti70,5Fe29,5-
Legierung für Proben mit unterschiedlichen Probendimensionen. a. . .axial,
r. . .radial, * eine Probe getestet
Probe Rp0,2 Rm ǫR E-Modul
[MPa] [MPa] [%] [GPa]
Knopf
a 2102±37 2488±32 9,3±2,1 152±10,4
r 1638±54 2192±47 16,0±1,2 145±11,3
Stäbe
KT 10 mm a 1842±16 2444±115 18,6±2,9 142±4
KT 10 mm r 1904±175 2450±83 15,5±1,4 141±22
ST 10 mm a 1905±33 2241±57 10,7±2,3 153±13
ST 10 mm r* 1900 2310 12,8 136
KT 8 mm a 1971±41 2341±219 11,3±2,9 148±7
KT 8 mm r 1911±60 2130±211 5,4±3,4 130±6
KT 6 mm a 1949±34 2312±154 10,4±3,6 161±4
KT 3 mm a 1849±120 2150±23 2,97±0,85 156±4
Die Druckproben der eutektischen Legierung zeigen erwartungsgemäß deutlich höhere
Streckgrenzen und höhere Druckfestigkeiten bei adäquaten Stauchungen als die einphasi-
gen Materialien (vgl. Kap. 5) [21]. Alle eutektischen Proben verhalten sich unter uniaxialer
Druckbelastung ähnlich. Hinsichtlich der Belastungsrichtung ist jedoch zwischen Stab und
Knopf zu differenzieren. Die Stäbe zeigen einerseits unabhängig von der Belastungsrich-
tung und unabhängig vom Durchmesser ähnliches Verhalten, was sich in den mechani-
schen Kennwerten widerspiegelt (Tab. 20). Dies liegt offensichtlich darin begründet, dass
das Gefüge der Stäbe makroskopisch homogen erscheint und sich somit vergleichbar zu
einem polykristallinen Material verformt. Folglich ist dieses Verhalten auf die regello-
se Orientierung der eutektischen Kolonien zurückzuführen. In Anbetracht des anisotrop
gebildeten Gefüges der Knöpfe weisen die Knöpfe in Bezug auf die unterschiedliche Bela-
stungsrichtung ein anisotropes Verhalten auf. Bei axialer Druckbelastung (vgl. Abb. 7.14)
liegt die maximale Druckfestigkeit des Materials bei etwa 2480 MPa mit einer Stauchung
von circa 9%, wohingegen bei radialer Belastung die Druckfestigkeit (etwa 300 MPa)
und vor allem die 0,2% Stauchgrenze deutlich geringere Werte (etwa 500 MPa geringer)
aufweisen. In dem Fall kann allerdings eine höhere Gesamtstauchung (bis zu 16%) er-
reicht werden. Somit verhält sich das Material bei radialer Druckbelastung duktiler als
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bei axialer Belastung. Es liegt nahe, dass dies auf die Ausprägung des Gefüges zurück-
zuführen ist. Das eutektische Gefüge der Knöpfe erscheint auf makroskopischer Skala
durch die Vorzugsorientierung der Kolonien inhomogen, was sich entsprechend im mecha-
nischen Verhalten widerspiegelt. Die elastische
”
Gerade“ aller Proben verläuft annähernd
parallel und es wurde ein E-Modul von 144 ± 7,6 GPa ermittelt. Die Steifigkeit der eu-
tektischen Proben ist somit höher als die der einphasigen β-Ti(Fe)- (E ≈ 121 GPa) und
deutlich geringer als die der TiFe IP-Legierung (E ≈ 209 GPa). Diese Werte, stimmen
mit den experimentell ermittelten Werten, die in der Literatur angegebenen [21, 24] sind,
überein. Alle Kurven belegen eine ausgeprägte Duktilität des Materials, was aus der Stau-
chungen von 10 bis 18,5% hervorgeht. Die 3 mm Stäbe haben allerdings gegenüber den
anderen Proben eine deutlich geringere Duktilität (ǫR ≈ 3%) und zeigen eine geringere
Verfestigung im plastischen Bereich (Kaltverfestigung). Dies ist dennoch im Gegensatz
zu amorphen Materialien, die unter Druckbelastung eine plastische Verformung von we-
niger als 1% zeigen, ein deutlich günstigeres Verhalten [143]. Die Größenordnung der
maximalen Druckfestigkeit der Ti70,5Fe29,5-Legierung liegt im Bereich der der BMGs [13].
Im Vergleich zu den einphasigen gk-Materialien können durch gezielte Herstellungsbedin-
gungen (hohe Abkühlraten) und Stöchiometrieeinstellung (Eutektikum) ufk eutektische
Gefüge mit einer 0,2% Stauchgrenze von bis zu 2100 MPa erzielt werden. Die Härte des
Gefüges verschiedener eutektischer Proben in verschiedenen Bereichen (lamellar, körnig,
fasrig) variiert kaum, und beträgt 627 ± 48 HV. Basierend auf dem ufk-Gefüge kann die
höhere Härte, Stauchgrenze und Druckfestigkeit im Vergleich zu den einphasigen Mate-
rialien mit der Hall-Petch-Beziehung erklärt werden [2, 4]. Anhand des makroskopischen
Bruchverhaltens und der mikroskopischen Bruchflächenanalyse wird deutlich, dass das
ufk eutektische Gefüge annähernd vergleichbar mit dem eines Komposit- bzw. Verbund-
werkstoffes ist [2, 48]. Die Proben aus den Stäben mit einem Durchmesser von 6 mm, 8
mm und 10 mm und die Proben des Knopfes, die in radialer Richtung belastet wurden,
brechen entlang der maximalen Schubspannung, d. h. unter einem Winkel von etwa 45◦
zur Belastungsrichtung (Tresca-Kriterium) [4]. Dieses Verhalten ist typisch für polykri-
stalline Materialien mit ideal homogenem Gefüge. Die 3 mm Stäbe wie auch die Proben
des Knopfes, die axial belastet wurden, versagen parallel zur Belastungsrichtung.Die Pro-
zessbedingungen bei der Herstellung von 3 mm Stäben in der SC-Anlage sind offensicht-
lich nicht geeignet, um fehlerfreie Stäbe mit über den gesamten Querschnitt homogenem
Gefüge herzustellen. Wie in den SEM-Abbildungen 7.16 a) an dem Querschliff und an
b) der Bruchfläche verdeutlicht wird, versagen die 3 mm Stäbe vorzeitig entlang der mit
blauen Pfeilen markierten Gerade.
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Abbildung 7.16: In a) ist eine REM-Abbildung der Querschliffsfläche (angeätzt) und in
b) die Bruchfläche (axial) eines 3 mm SC-Stabes gezeigt.
Bei den Untersuchungen der Querschliffe der SC-Stäbe ist zu erkennen, dass sie an den
Stellen brechen, wo gegenüberliegende Korngrenzen zusammentreffen (Abb. 7.16, hell-
blaue Pfeile). Gerade entlang dieser Diagonalen ist das Gefüge aller SC-Stäbe sehr un-
regelmäßig und inhomogen. Dies bedarf zukünftig noch weiterer Untersuchungen zur
Optimierung der Prozessparameter, sodass ein homogenes Gefüge über den gesamten
Querschnitt der Probe entsteht. Bei den Knöpfen beeinflusst die Orientierung der La-
mellen/Kolonien die Bildung der Bruchfläche. In Bezug auf die Festigkeit beim Bruch
aller eutektischen Legierungen ist festzustellen, dass diese mit sinkendem Korndurchmes-
ser nicht signifikant abfällt. Es ist dementsprechend davon auszugehen, dass die Ver-
formungsmechanismen und damit auch die auftretende Kaltverfestigung hauptsächlich
durch Versetzungsbewegung getragen werden (vgl. Kap. 2.6) [4]. Die Grenze des kriti-
schen Korndurchmessers, ab dem die Hall-Petch-Beziehung nicht mehr zutrifft, sondern
die
”
inverse“ Hall-Petch-Beziehung das Verformungsverhalten des Materials bestimmt,
liegt bei Größenordnungen von kleiner 10 nm bis 20 nm [92, 144]. Die geringste Korn-
größe der in dieser Arbeit untersuchten eutektischen Legierungen haben die SC-Stäbe (⊘
= 3 mm). Diese liegt mit etwa 500 nm deutlich oberhalb der in der Literatur angegebe-
nen Werte für die kritischen Korndurchmesser. Dennoch überlagern sich nach Cheng et
al. [78] im Allgemeinen die Mechanismen der Versetzungs- und Korngrenzenbewegungen
bei Korngrößen im Bereich von 10 nm bis 1000 nm.
Um eine Vorstellung zu erhalten, wie sich das lamellar eutektische Gefüge inneralb ei-
ner eutektischen Kolonie bei der Belastung parallel zu den TiFe IP Lamellen verformt,
wurde das Material nach einer Stauchung von 6% in solchen Bereichen mit Hilfe von
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TEM-Untersuchungen charakterisiert (vgl. Abb. 7.17 a). Zu erwähnen ist, dass die Art
der Vorbelastung (parallel zu den eutektischen Lamellen) gewählt wurde, da sich bei
dieser Belastungsrichtung die höchste 0,2% Streckgrenze und Bruchfestigkeit bei einer
guten Verformbarkeit zeigte. Anhand der TEM-Aufnahmen werden Versetzungsaufstau-
ungen gerade an den Phasengrenzen (Abb. 7.17 b) wie auch Scher-/ Gleitbänder, die eine
einheitliche Orientierung aufweisen, sichtbar.
Abbildung 7.17: a) Schematische Darstellung der Belastungsrichtung auf das Material
(Knopf: Ti70,5Fe29,5), b) TEM-Abbildungen einer Durckprobe bei axialer
Belastung, wie in a) skizziert, nach einer Stauchung bis zu 6%, b) oben
rechts: vergrößerte Darstellung der Phasengrenzfläche mit parallel liegen-
den Scherbändern (Pfeile).
Die Scherbänder erstrecken sich durch beide Phasen gleichermaßen (Abb. 7.17 Pfeile),
was wiederum durch die epitaktische Orientierungsbeziehung und die hohe Stabilität der
Phasengrenzfläche begünstigt wird. TEM-Analysen ergaben, dass diese Scherbänder in
der analysierten Zone entlang der 321-Ebene angeordnet sind. Dies deutet darauf hin,
dass die Verformung durch Abgleiten unter anderem entlang dieser Ebene stattfindet.
Die 321-Ebene ist in dem Fall eine der bevorzugten Gleitebenen. Dies deckt sich mit
den in der Literatur angegebenen Daten (vgl. Kap. 2, Abschnitt 2.3.3) [46]. Anhand der
Untersuchungsergebnisse ist zu vermuten, dass der günstige kristallchemische Charak-
ter beider Phasen eine starke Bindung der Phasen und somit eine höhere Stabilität der
Phasengrenzflächen ermöglicht. Folglich können die resultierenden inneren Spannungen
bis zu einer kritischen Höhe in diesen Bereichen (innerhalb einer Kolonie) anfangs durch
Versetzungsbewegung innerhalb beider Phasen generiert werden.
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Abbildung 7.18: REM-Abbildungen der Bruchflächen von a) Knopf axial, b) Knopf radial
und c) Stab nach Druckbeanspruchung.
Anhand der mikroskopischen Untersuchungen der Bruchflächen (Abb. 7.18) zeigt sich in
a) und b) deutlich das eher plattenartig lamellare, eutektische Gefüge (TiFe-Lamellen
helle Bereiche) der Knöpfe und in c) die stabförmig eutektischen Kolonien der Stäbe. Die
allgemeine Mischungsregel [4], die die Festigkeit konventioneller Faserverbundwerkstoffe
beschreibt, kann an dieser Stelle nicht zur Erklärung der guten mechanischen Eigenschaf-
ten herangezogen werden, denn die 0,2% Stauchgrenze der einphasigen Materialien sind
deutlich geringer. Vermutlich überwiegt das Feinkorn und der ähnliche kristallchemische
Charakter beider Phasen, wodurch eine stabile Phasengrenzfläche gebildet werden kann,
sodass diese zur Steigerung der Festigkeit beiträgt. Dennoch ist anhand der Bruchflächen-
aufnahmen zu erkennen, dass Verformungsmechanismen vergleichbar mit denen von Kom-
positwerkstoffe stattfinden. Basierend auf der Hall-Petch-Beziehung trägt die Bildung ufk
eutektischer Kolonien offensichtlich zur Zähigkeit und zu einer Festigkeitssteigerung bei.
In der deutlich weicheren β-Ti(Fe)-Phase ist eine Vielzahl von Verformungsbändern wie
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Scher- und Gleitbänder zu erkennen (Abb. 7.18, blaue Pfeile). Hingegen sind an den
TiFe-Platten bzw. Fasern scharfe Kanten sichtbar (Abb. 7.18 a, b, rote Pfeile), die die
Sprödigkeit dieser Phase widerspiegelt. Weiterhin leistet auf atomarer Ebene die chemische
Bindung und auf makroskopischer Ebene die Stabilität der Phasengrenzen wie auch der
Koloniegrenzen einen Beitrag zur resultierenden Druckfestigkeit. Es wurde deutlich, dass
mit zunehmender Belastung ein Aufspalten der Kolonie- und anschließend der Phasen-
grenzflächen bis hin zum Ablösen und Herausdrehen der Fasern stattfindet (Abb. 7.18,
rote Pfeile). Dieser auch als
”
Pull-Out“ bezeichnete Mechanismus kann zur Steigerung
des Risswiderstands und somit zur Einschränkung des katastrophalen Rissfortschritts
beitragen [4]. Dies wirkt wiederum duktilitäts- und festigkeitssteigernd. Eine detailierte
Beschreibung der idealisierten Verformungsmechanismen in Kompositwerkstoffen ist bei
Rösler et al. [4] zufinden.
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7.2.2 Bestimmung der elastischen Konstanten
Hinsichtlich der unterschiedlichen Morphologie des eutektischen Gefüges aller Proben und
der vorangegangenen Studien von Das et al. [22, 24] wurden richtungsabhängige Ultra-
schallmessungen zur genaueren Bestimmung der elastischen Konstanten, analog zu den
Druckversuchen, durchgeführt. In Abbildung 7.19 sind die Kennwerte aller eutektischen
Proben gegenüber gestellt. Dabei sind jeweils die Ergebnisse einer Gruppe (gleiche Pro-
bengeometrie und Messrichtung, r. . .radial, a. . .axial) einzeln aufgetragen. Ergänzend sind
die in Kapitel 5 aufgeführten elastischen Konstanten der einphasigen Materialien, β-Ti(Fe)
und TiFe IP, rechts im Diagramm dargestellt. Die dazugehörigen Kennwerte der eutekti-
schen TiFe-Legierung sind auf der nächsten Seite in Tabelle 21 aufgelistet.
Abbildung 7.19: Vergleichende Darstellung der elastischen Konstanten der eutektischen
TiFe-Legierung in Abhängigkeit von der Probengeometrie.
Mechanische Charakterisierung der rasch erstarrten
Ti70,5Fe29,5-Legierung
Seite: 129
Tabelle 21: Elastische Konstanten der eutektischen TiFe-Legierung in Abhängigkeit von
der Probengeometrie. a. . .axial, r. . .radial
Probe ρ E G B
[g/cm3] [GPa] [GPa] [GPa]
Knopf
a 5,37±0,10 143,1±5,0 54,2±2,1 133,9±5,6
r 5,45±0,03 153,8±7,7 58,8±3,1 134,0±6,9
Stäbe
10 mm a 5,60±0,7 151,0±14,0 58±6,0 130,0±34
10 mm r 5,46±0,01 151,0±3,0 58±1,0 128,0±5,0
8 mm a 5,58±0,1 121,4±7,0 56,4±18,2 110,2±4,6
6 mm a 5,43±0,01 151,9±1,8 58,24±0,7 129,5±1,8






10 mm a 0,30±0,021 0,44±0,05
10 mm r 0,30±0,01 0,45±0,02
8 mm a 0,32±0,02 0,52±0,18
6 mm a 0,30±0,001 0,45±0,01
3 mm a 0,29±0,02 0,48±0,06
Anhand der umfangreichen Messungen kann eindeutig belegt werden, dass die unter-
schiedlich gebildeten eutektischen Gefüge bzw. die unterschiedliche Messrichtung bzgl. der
Gefügeausbildung keine signifikante Veränderung der elastischen Konstanten hervorruft.
Dies beruht vermutlich auf dem polykristallinen Charakter aller Proben. Der E-Modul
des Materials wurde zu 152 ± 4 GPa, das Schubmodul, G, zu 58 ± 2 GPa, der Kom-
pressionsmodul, B, zu 131 ± 3 GPa, die Querkontraktionszahl, ν, zu 0,31 ± 0,01 und das
Verhältnis G/B zu 0,44 ± 0,02 bestimmt. Die Kennwerte belegen, dass das eutektische
Gefüge, wie es auch anhand der Druckversuche gefunden wurde, eine höhere Zähigkeit als
die TiFe IP aufweisten, jedoch nicht so duktil ist wie das einphasige β-Ti(Fe). Die Kenn-
werte stimmen gut mit den jüngsten Veröffentlichungen experimentell ermittelter Daten
von Das et al. [24], die Stäbe mit einem Durchmesser von 6 mm (Hukin-type Kalttiegel-
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anlage) untersuchten, überein. Weiterhin kann nach Pugh et al. [145] aus G/B ≈ 0,44 auf
ein duktiles Werkstoffverhalten geschlossen werden. Die Querkontraktionszahl der meisten
Metalle liegt bei etwa 1/3, sodass die ermittelte Querkontraktionszahl der eutektischen
TiFe-Legierung von ν ≈ 0,31 im zu erwartenden Bereich liegt [129, 146]. Die Werte der
experimentell ermittelten elastischen Konstanten der eutektischen TiFe-Legierung sind in
Abbildung 7.20 durch rosa Punkte markiert. Weiterhin sind die experimentell ermittelten
elastischen Konstanten der einphasigen Materialien im Gusszustand durch grüne Punkte
gekennzeicnet. Die blaue Kurve beschreibt die auf ab initio Berechnungen basierenden
elastischen Konstanten. Diese Berechnungen sind allerdings für einphasige Materialien
entstanden, deshalb auch die Abweichungen. Die hier experimentell ermittelten Werte
sollen zukünftig für die Aufstellung von Berechnungsmodellen zweiphasiger Gefüge die-
nen [45].
Abbildung 7.20: Gegenüberstellung der experimentell ermittelten elastischen Konstanten
der einphasigen TiFe-Legierungen (Ti85Fe15, Ti50,5Fe49,5: grüne Punkte)
und der zweiphasigen Ti-Fe-Legierung (Ti70,5Fe29,5: rosa Punkte) im Ver-
gleich mit ab initio Berechnungen [45].
Zusammenfassend kann vermerkt werden, dass die unterschiedliche Bildung des Gefüges
verbunden mit einer mehr oder weniger ausgeprägten Texturierung des Materials und
die daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften keinen Einfluss auf die elastischen
Konstanten haben. Somit zeigt sich die Tendenz eines anisotropen Verhaltens im Hin-
blick auf das unterschiedlich gebildete Gefüge, wie es z.B. unter Druckbelastung für das
lamellare Gefüge im Knopf nachgewiesen wurde, nicht für die elastischen Konstanten. Die
durch verschiedene Prozessbedingungen hergestellte eutektische TiFe-Legierung bildet ein
Mechanische Charakterisierung der rasch erstarrten
Ti70,5Fe29,5-Legierung
Seite: 131
ufk-Gefüge mit ähnlich hohen 0,2% Stauchgrenzen im Bereich von 1900 - 2000 MPa, glei-
chen und teilweise höheren maximalen Druckfestigkeiten (bis zu etwa 2500 MPa) und
deutlich höheren Gesamtstauchungen (bis zu etwa 18%) als die Proben der vorangegan-
genen Studien [24, 31]. Die höchste experimentell ermittelte Gesamtstauchung, die für
dieses System in vorangegangenen Studien erreicht werden konnte, liegt bei 6,5% (Knopf:
40 mm x 10 mm) [31]. Die mikrostrukturellen Untersuchungen belegen, dass die β-Ti(Fe)-
Phase aller Proben an Fe übersättigt ist. Dennoch scheinen die Gitterverzerrungen bzw.
inneren Spannungen im Vergleich zu den vorangegangenen Studien nicht so stark zu sein,
dass eine ω-artige Struktur im Gefüge entsteht. Dies konnte durch TEM-Untersuchungen
belegt werden (Kap. 4.3.3). Die inneren Spannungen, Versetzungen bzw. Verzerrungen
im Ausgangszustand des Materials sind ausschlaggebende Kriterien, die die Zähigkeit des
Materials beeinflussen. Vermutlich sind diese vom Idealzustand abweichenden strukturel-
len Merkmale in dem Material der vorangegangenen Studien stärker ausgeprägt als für
das Materials erreicht werden.
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7.2.3 Zugversuche
Da das Material, wie zuvor beschrieben, eine ausgeprägte 0,2% Stauchgrenze und eine sehr
gute Druckfestigkeit aufweist und wie unter Kapitel 5 Abschnitt 5.1 beschrieben, die Zug-
festigkeit eine der wichtigsten Materialkenngrößen eines Werkstoffes für zukünftige An-
wendungen ist, wurde das Material mit eutektischer Zusammensetzung (Ti70,5Fe29,5) unter
Zugbeanspruchung getestet. Analog zur Ti85Fe15-Legierung wurden Rund- und Flachpro-
ben gefertigt, um zu prüfen, ob das unterschiedliche Gefüge im Knopf und Stab Aus-
wirkungen auf die Verformungseigenschaften bei uniaxialer Zugbelastung hat. Die Flach-
proben wurden aus Knopf und Stab (⊘ = 8 mm) erodiert. Die Flachproben aus dem
Knopf wurden aus zwei verschiedenen Richtungen (axial und radial) zur Knopfachse ent-
nommen (vgl. Kap. 4, Abb. 4.1). Die Rundproben wurden aufgrund der geometrischen
Anforderungen ausschließlich aus dem Stab gefertigt.
Abbildung 7.21: Spannungs-Dehnungs-Verlauf der eutektischen TiFe-Legierung. a) Ge-
genüberstellung der radial und axial entnommenen Flachproben aus dem
Knopf; b) REM- und c) Inlens-Abbildungen der Bruchflächen der Flach-
zugproben; d) Gegenüberstellung der Flach- und Rundproben der Stäbe;
e,f) REM-Abbildungen der Bruchfläche der Rundprobe.
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In Abbildung 7.21 a) und d) ist der Spannungs-Dehnungs-Verlauf der radial und axial
entnommene Flachproben aus dem Knopf gegenüber gestellt. Darunter ist in Abbildung
7.21 d) der Spannungs-Dehnungs-Verlauf von je einer Rund- und einer Flachprobe aus
dem Stab dargestellt. Die dazugehörigen Kennwerte sind in Tabelle 22 zusammengefasst.
Tabelle 22: Spannungs-Dehnungs-Kennwerte der Ti70,5Fe29,5-Legierung von Flach- und
Rundproben aus Knopf und KT-Stäben (⊘ = 8 mm). RP...Rundproben,
FP...Flachproben
Rm [MPa] ǫR [%] E-
Modul
[GPa]
Stab Knopf Stab Knopf Stab Knopf
RP FP FP RP FP FP RP FP FP
580 155 369 0,4 0,11 0,25 156 135 149
±46 ±59 ±90 ±0,04 ±0,04 ±0,06 15±2,5 1±14 ±13
Da sich kein deutlicher Unterschied der axial und radial entnommenen Zugproben des
Knopfes abzeichnete, wurden diese Werte zusammengefaßt. Es ist zu erwähnen, dass etwa
ein Drittel der Flachproben frühzeitig, vermutlich aufgrund von Defekten (z.B. kleinsten
Kerben/Poren) in den Proben, trotz DIN-gerechter Probenpräparation, brachen. Eini-
ge Proben brachen im Bereich der Einspannung. Aufgrund der relativ hohen Streuung
der Werte ist zu vermuten, dass die Kennwerte stark von Poren in den Proben beein-
flusst werden. Dementsprechend kann aus den Kennwerten lediglich eine Tendenz über
das Werkstoffverhalten der Ti70,5Fe29,5-Legierung abgeleitet werden. Die Untersuchungen
zeigen, dass das Material bei einachsiger Zugbelastung zwar im Gegensatz zur β-Ti(Fe)-
Legierung unter optimalen Bedingungen (Rundprobe Stab) eine höhere Bruchdehnung
aufweist (ǫR bei 0,4%), dennoch bricht es in jedem Fall spröde. Die Bruchflächen der
Flach- (Abb. 7.21 b,c) bzw. Rundproben (Abb. 7.21 e,f) weisen eindeutig auf einen Spalt-
bruch hin. Der Bruch verlief in jedem Fall senkrecht zur Achse der Zugproben, ohne
eine erkennbare plastische Formänderung an der Bruchfläche. Desweiteren ist die Bruch-
fläche scharfkantig und stufenförmig. Bei höherer Vergrößerung ist eine rauhe Oberfläche










nur erahnbar sind. Unabhängig vom Gefüge (Phase und Orientierung) verläuft der Riss
bei Zugbelastung gerade. Aufgrund des Werkstoffverhaltens kann kein aussagekräftiger
Kennwert für die 0,2% Streckgrenze angegeben werden. Aus dem Vergleich der Kennwer-
te der einzelnen Proben geht dennoch deutlich hervor, dass die Rundproben die besseren
mechanischen Kennwerte liefern. Zusammenfassend ist deutlich erkennbar, dass die rasch
erstarrte TiFe-Legierung unter Druckbelastung wesentlich bessere Kennwerte als unter
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Zugbelastung aufweist. Demzufolge ist die eutektische Legierung, wie sie in dieser Arbeit
hergestellt wurde, für den Einsatz des Materials unter Druckbelastung geeignet. Für den
Einsatz unter Zugbelastung kann in dieser Arbeit keine eindeutige Aussage getroffen wer-
den. Hinsichtlich des Einsatzes bei Zugbeanspruchung ist zukünftig eine Optimierung zu
Fertigung geeigneter/fehlerfreier Zugproben anstrebenswert.
7.2.4 In situ Druck- und in situ Zugversuche
Um die Schwachstellen des eutektischen Gefüges genauer zu analysieren und den Rissfort-
schritt beobachten zu können, wurden in situ Zug- und Druckversuche im REM durch-
geführt. Trotz der kleinsten Traversengeschwindigkeit und unter kontrollierter Belastung
und mehrmaliger Versuche war es nicht möglich, die ersten Anrisse zu dokumentieren
und diese während ihrer Ausbreitung zu beobachten. Die Proben versagten schlagartig
unter Bildung vieler unregelmäßig verteilter Risse (vgl. Abb. 7.22). Dennoch weisen die
aufgespaltenen Flächen des Materials und der Vergleich aller Proben Charakteristika auf,
aus welchen der Rissverlauf herzuleiten ist. Bei allen Proben wurden jeweils vier Bereiche
vor Belastung und nach Steigerung der Belastung in 500 N Schritten dokumentiert.
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Abbildung 7.22: REM-Abbildungen der Rissentstehung der eutektischen TiFe-Legierung
bei Druckbelastung nach einer Belastung von 3600, 4000 und 4200 N.
Seite: 136 Rasch erstarrte Ti70,5Fe29,5-Legierung
Es wurde bei Druck- wie auch bei Zugbelastung mikroskopisch an keiner der Proben
eine plastische Verformung, durch Verformung der einzelnen Kolonien bzw. durch Scher-
bandbildung, sichtbar. Aufgrund der ausgeprägten Duktilität der einphasigen β-Ti(Fe)-
Legierungen, wurde eine mikroskopisch erkennbare plastische Verformung der β-Ti(Fe)-
Phase nicht ausgeschossen. Bei Zugbelastung zeigte die β-Ti(Fe)-Legierung jedoch auch
keine Duktilität, was die in situ Versuche verifiziert. In Abbildung 7.22 ist beispielhaft
die komplexe Rissentstehung bei Druckbelastung dargestellt. Die Belastung, bei der der
jeweilige Riss entstanden ist, ist dokumentiert. Dies sind aufgrund der Versuchsbedingun-
gen keine werkstoffspezifischen Kennwerte.
Risse beginnen an verschiedenen Stellen unabhängig von der Nut, welche als Rissini-
tierungsstellen mit Hilfe einer Drahtsäge in die Proben eingebracht wurden 4.4.4, quer
über die ganze Probe verteilt. Die Rissausbreitungsrichtung ist unterschiedlich und nicht,
wie zuvor vermutet, primär entlang der Koloniegrenzen. Trans- und auch interkristallines
Risswachstum ist zu erkennen. Bei höherer Vergrößerung zeigt sich, wie schon anhand der
Bruchflächenanalyse deutlich wurde, dass die TiFe IP die sprödere Phase des zweiphasigen
eutektischen Gefüges darstellt, sodass lokale Abweichungen des Rissverlaufes entlang der
Phasengrenzfläche zu erkennen sind. Dieses Verhalten korreliert mit den Untersuchungen
der einphasigen Materialien (vgl. 5), wo sich herausstellte, das die TiFe IP die Spröder
der beiden eutektischen Phasen (TiFe IP und β-Ti(Fe)) im Gefüge ist. Die Spaltfläche
erscheint kantig (vgl. Abb. 7.22, rote Pfeile) sofern die Lamellen nicht exakt senkrecht zur
lokalen Maximalspannung ausgerichtet sind.
Abbildung 7.23: REM-Abbildungen eines Ausschnittes (mit Nut) einer Flachzugprobe mit
eutektischer Zusammensetzung. a) Nut vor Belastung, b) oberer und c)
unterer Teil nach Bruch (410 N).
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Im Gegensatz dazu ist die Spaltfläche (Abb. 7.23) bei senkrechter Orientierung der
Lamellen zur lokalen Spannungsspitze glatter. In Abb. 7.23 a) ist das Schliffbild einer
Probe bei 0 N, die anschließend mit Zugspannung belastet wurde, dargestellt. Die La-
mellen sind hier senkrecht zur Belastungsrichtung ausgerichtet. Nach einer Belastung von
410 N ist die Probe gebrochen. In Abbildung 7.23 b) und c) sind entsprechend die Be-
reiche der Bruchflächen abgebildet, an denen der Riss begonnen hat. Es ist zu erkennen,
dass der Riss an der Phasengrenzfläche innerhalb einer Kolonie beginnt (Abb. 7.23, roter
Pfeil). Abbildung 7.24 a,b) verdeutlicht, dass die Ausbreitung des Risses senkrecht zur
Belastungsrichtung entlang der Phasengrenzflächen bzw. Koloniegrenzen stattfindet. Die
farbig markierten Bereiche sind dabei einzelne Bereiche der Probe, die nach dem Ver-
sagen aufgenommen (REM) wurden. Die Überlagerung der Aufnahmen des Gefüges im
Ausgangszustand (Abb. 7.24 a) und nach Belastung (Abb. 7.24 b) veranschaulicht den
Rissverlauf.
Abbildung 7.24: REM-Abbilungen eines größeren Ausschnittes (mit Nut) der zuvor dar-
gestellten Flachzugprobe. a) vor Belastung, b) Beschreibung des Rissver-
laufs nach Belastung (Markierung).
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Wie einleitend beschrieben kann, durch systematische Zugabe ausgewählter Legierungsele-
mente wie z.B. Co, Ga, V, Nb, In, Sn etc. zum System Ti-Fe, der Erstarrungsprozess gezielt
modifiziert und somit die Bildung des Gefüges beeinflusst werden [24, 27, 28, 30, 32, 44].
Durch diese Vorgehensweise werden Materialien, bestehend aus einer ufk eutektischen
Matrix und mikrometergroßen Primärdendriten/-körnern hergestellt. Diese Materialien
zeichnen sich durch eine hohe Druckfestigkeit von bis zu 2,4 GPa und eine ausgeprägte
Duktilität (etwa 14%) aus [19]. Neueste Studien [29, 35] berichten über hervorragende me-
chanische Eigenschaften bei uniaxialer Druckbelastung der Ti-Fe-Sn-Legierung, die nur
aus einem nanostrukturierten, bimodalen eutektischen Gefüge ohne zusätzliche mikrome-
tergroße Primärphase zusammengesetzt ist. Aufbauend auf der Studie von Song et al. [29],
in welcher mikrostrukturelle und mechanische Eigenschaften der Ti-Fe-Sn-Legierung mit
verschiedenen Zusammensetzungen dargelegt werden (vgl. Kap. 2.8), wird im folgendem
Abschnitt die Ti63,5Fe30,5Sn6-Legierung unter gleichen Prozessbedingungen wie die rasch
erstarrten Ti-Fe-Legierungen (vgl. Kap. 7) hergestellt. Diese Zusammensetzung wurde
gewählt, da sich bei der Herstellung von Stäben mit einem Durchmesser von 3 mm ein
rein nanostrukturiertes, bimodales eutektisches Gefüge bildet, welches vorteilhafte me-
chanische Eigenschaften hat. Diese Vorgehensweise wurde gewählt, um den Einfluss der
veränderten Prozess- und somit Abkühlbedingungen auf die Bildung (Morphologie) der
bimodalen, nanoskaligen Eutektika zu untersuchen. Im Hinblick auf den Einsatz des Ma-
terials in der Praxis wurden deshalb, im Vergleich zu vorangegangenen Studie [29], Proben
mit größeren Dimensionen hergestellt (Knöpfe und KT-Stäbe (⊘ = 8 mm)). Der Zusam-
menhang zwischen Prozessparametern, gebildetem Gefüge und den daraus resultierenden
mechanischen Eigenschaften wird beschrieben. Dabei lagen die Hauptschwerpunkte der
Untersuchungen darin, zu analysieren, ob sich einerseits bei größeren Probendimensionen
eine ns-Matrix, bestehend aus zwei Eutektika, bildet und andererseits, ob durch die Zuga-
be von Sn eine Steigerung der Festigkeit oder der Verformbarkeit des Materials möglich ist.
Die ablaufenden Verfomungsmechanismen der Proben werden, basierend auf den in der
Literatur beschriebenen Prozesse, analysiert und verglichen. Die Autoren [35] berichten
anhand von Bruchflächen und Drehbewegungen der eutektischen Kolonien Mechanismen,
die die guten mechanischen Eigenschaften des Materials hervorbringen.
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8.1 Gefüge der Ti-Fe-Sn-Legierung
Die Korrektheit der chemischen Zusammensetzung der Knöpfe und Stäbe konnte vor den
Untersuchungen durch chemische Analysen bestätigt werden (vgl. Tab. 23).
Tabelle 23: Chemische Analyse der Ti-Fe-Sn-Legierungen (in m.%))
Probe Ti [m.%] Fe [m.%] Sn [m.%]
Knopf 55,8±0,2 31,2±0,2 13,0±0,3
⊘ 10 mm Stab 55,4±0,3 31,1±0,1 12,9±0,6
Die Phasenbestandteile der Knöpfe und Stäbe wurden mittels Röntgenbeugung und an-
schließender Rietveldverfeinerung bestimmt. In Abbildung 8.1 sind die Röntgendiffrakto-
gramme (Transmission) von Proben aus zwei verschiedenen Stellen eines Knopfes (vgl. Abb. 8.1,
rechts -Stelle 1: Zentrum, Stelle 2: Boden) und eines Stab (⊘ = 10 mm) gegenüber gestellt.
Abbildung 8.1: Röntgendiffraktogramme (Transmission) der Ti-Fe-Sn-Legierung von
Knopf (Stelle 1: Zentrum, Stelle 2: Boden) und KT-Stab (⊘ = 10 mm).
Da Innerhalb eines Stabes ist keine signifikanter Unterschiede der Phasenzusammenset-
zung gefunden wurden (vgl. Abb. 8.1 Diffraktogramm 1). Demgegenüber zeigen die Rönt-
gendiffraktogramme der Proben aus dem Knopf deutliche Unterschiede (vgl. Abb. 8.1
Diffraktogramm 2 und 3). Die Reflexe von Stelle 1 sind deutlich schmaler, und es sind
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zusätzliche Reflexe, die der P63/mmc Struktur (α-Ti) zuzuordnen sind, zu erkennen. In
Abbildung 8.1 sind die Intensitäten der α-Ti-Phase zusätzlich am Diffraktogramm 2 mar-
kiert.
Die detailierte Darstellung der durch Rietveldverfeinerung erhaltenen Daten ist in An-
hang D Abbildung 4.3 aufgeführt. Die Phasen bzw. Phasenanteile und die dazugehörigen
Gitterparameter sind in Tabelle 24 aufgelistet.
Tabelle 24: Durch Rietveldverfeinerung ermittelte Gitterparameter (GP) und Phasenan-
teile (PA) der Ti-Fe-Sn-Legierung.
Phase TiFe IP β-Ti(Fe,Sn) Ti3Sn α-Ti
Pm3m Im3m P63/mmc P63/mmc
GP a0 [nm] a0 [nm] a [nm] c [nm] a [nm] c [nm]
Stab 0,29930(1) 0,32518(3) 0,59318(6) 0,47703(4)
Knopf S1 0,298512(5) 0,32427(7) 0,5929(1) 0,4747(1) 0,2938(5) 0,4749(3)
Knopf S2 0,29912(2) 0,32436(9) 0,5918(3) 0,4762(4)
PA [m.%] [m.%] [m.%] [m.%]
Stab 55 13 32
Knopf S1 50 30 13 7
Knopf S2 47 44 9
Es ist zu erkennen, dass die Proben aus der intermetallischen TiFe-Phase (Pm3m, B2),
einer krz β-Ti-Phase (Im3m, A2), hexagonalem Ti3Sn (P63/mmc, D019) und teilweise aus
der hexagonalen α-Ti-Phase (P63/mmc, A3) zusammengesetzt sind.
Die Bildung metastabiler Phasen, wie es die β-Ti-Phase ist, wird durch eine hohe Abkühl-
geschwindigkeit der Schmelze hervorgerufen. Die Schmelze erstarrt im Nichtgleichgewicht.
Anhand der Phasenzusammensetzung der unterschiedlich hergestellten Proben ist zu er-
kennen, dass die Prozessparameter die Bildung des Gefüges beeinflussen. Offensichtlich
kann durch die rasche Erstarrung der Schmelze in der Kalttiegelanlage (Stab) die Bildung
der stabileren α-Ti-Phase vollständig unterdrückt werden. Auch beim Erstarrungsprozess
der Schmelze im Lichtbogenofen kann von einer Rascherstarrung ausgegangen werden
[31, 36]. Die Abkühlbedingungen der Schmelze sind jedoch deutlich inhomogener. Am Bo-
den des Knopfes ist die Schmelze direkt in Kontakt mit der wassergekühlten Cu-Kokille.
Dort ist der Temperaturgradient zwischen Cu-Kokille und Schmelze beim Erstarrungspro-
zess am höchsten. Folglich beginnt die Erstarrung der Schmelze am Boden des Knopfes.
Durch die hohe Abkühlgeschwindigkeit bildet sich in diesem Bereich ein feinkörnigeres
Gefüge, was die Verbreiterung der Reflexe von (vgl. Abb. 8.1) Stelle 1 zu Stelle 2 hervor-
ruft. Außerdem wird die Umwandlung der metastabilen β-Ti(Fe)-Phase zur stabilen α-Ti-
Phase, wie beim Stab, durch die Rascherstarrung unterdrückt. Im Zentrum des Knopfes
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ist die Abkühlgeschwindigkeit geringer als am Rand. Der Erstarrungsprozess endet in die-
sem Bereich. Die schmaleren Reflexe weisen auf größere Körner hin. Die Ausscheidung
der hexagonalen α-Ti-Phase kann im Zentrum des Knopfes (Stelle 1) nicht vollständig
unterdrückt werden. Es wurde ein α-Ti-Anteil von 7 m.% für Stelle 1 (Knopf: Zentrum)
analysiert. In der β-Ti(Fe,Sn)-Phase der Stäbe ist mehr Sn als in der der Knöpfe substitu-
iert. Dies spiegelt sich in dem größeren Gitterparameter der β-Ti-Phase der Stäbe (a0 ≈
0,32518 nm) im Vergleich zu dem der Knöpfe (a0 ≈ 0,32432 nm) wieder. Außerdem ist im
Stab etwa 20 m.% mehr Ti3Sn enthalten als in den Knöpfen. In den REM-Bildern (Abb.
8.2) von Knopf (a,b) und Stab (c,d) wird ein Gefüge, bestehend aus mikrometergroßen
Primärkörnern (schwarze Phase), die in einem bimodalen, feinlamellaren eutektischem
Gefüge (weiße und graue Bereiche) eingebettet sind, sichtbar.
Abbildung 8.2: REM-Abbildung des Gefüges der Ti63,5Fe30,5Sn6-Legierung von a,b) Knopf
und c,d) KT-Stab (10 mm).
Die Primärphase bildet sich im Knopf und Stab gleichermaßen, wogegen die bimoda-
le eutektische Matrix der Stäbe feinlamellarer (d) als die der Knöpfe (b) ist. In diesem
Zusammenhang deutet das feinlamellarere eutektische Gefüge der Stäbe auf eine höhe-
re Abkühlgeschwindigkeit der Schmelze hin, was die XRD-Ergebnisse bestätigt. EDX-
Analysen der verschiedenen Gefügebestandteile im Knopf ergaben eine Zusammensetzung
der Primärkörner von Ti51,3Fe48,1Sn0,6, der grauen Bereiche von Ti80,2Fe13,9Sn5,9 und der
weißen Bereiche von Ti75,6Fe2,7Sn21,7. Im Vergleich dazu ergaben die EDX-Analysen der
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Stäbe die Zusammensetzung der Primärphase von Ti53,6Fe45,2Sn0,8, der grauen Bereiche
von Ti63,5Fe30,7Sn5,8 und der weißen Bereiche von Ti84,7Fe2,6Sn12,7. Die Auswertung der
XRD und EDX-Ergebnisse lässt die Schlussfolgerung zu, dass die Primärphase der TiFe IP,
die grauen Bereiche der Matrix der β-Ti(Fe,Sn)- und die weißen Bereiche der Ti3Sn-Phase
zuzuordnen sind. Die nanoskalige Matrix ist somit aus zwei Eutektika (TiFe IP+Ti3Sn
und β-Ti(Fe)+TiFe) zusammengesetzt, wodurch ein sogenanntes bimodales eutektisches
Gefüge gebildet wird.
Bisher wurde noch kein Phasendiagramm für das ternäre Ti-Fe-Sn-System entwickelt.
Song et al. [29] stellte, basierend auf dem binären Ti-Fe- und dem Ti-Sn-Phasendiagramm
und aus experimentell ermittelten Daten, das in Abbildung 8.3 dargestellte Diagramm
auf. Die zweidimensionale Abbildung ist dabei eine Angabe der Zusammensetzung der
Ti-Fe-Sn Legierung bei einer Temperatur, welche bisher nicht eindeutig definiert wurde.
Abbildung 8.3: Das ternäre Ti-Fe-Sn-Phasendiagramm nach [29].
Im Vergleich zum ternären Ti-Fe-Sn-Phasendiagramm (Abb. 8.3) zeigt sich, trotz gleicher
chemischen Zusammensetzung (Ti63,5Fe30,5Sn6) wie in [29], eine veränderte Bildung des
Gefüges. Nach [29] hätte sich ein rein bimodales nanoskaliges eutektisches Gefüge bil-
den müssen (vgl. Abb. 8.3, grüner Kreis). Die EDX- und REM-Unteruchungen belegen
jedoch die Bildung einer Primärphase in Knopf und Stab. Das Gefüge hat demnach im
Vergleich zu vorangegangenen Studien ähnliche Eigenschaften wie die Proben mit der Zu-
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sammensetzung Ti61Fe34Sn5 (vgl. Abb. 8.3, blauer Kreis). Diese Ergebnisse belegen, dass
bei gleicher chemischer Zusammensetzung die Schmelze unterschiedliche Gefüge bildet.
Dies beruht offensichtlich aus der veränderten Probendimension und somit der veränder-
ten Abkühlgeschwindigkeit bei der Herstellung. Das System wird in einem veränderten
metastabilen Zustand
”
eingefroren“. Wie in Kapitel 2 Abschnitt 2.5.1 beschrieben, wird
bei hohen Abkühlgeschwindigkeiten der eutektische Punkt zu tieferen Temperaturen und
zu veränderten Konzentrationen verschoben. Dies trifft für die Herstellung der Stäbe mit
einem Durchmesser von 3 mm und einer Länge von 50 mm (vgl. [29]) und 10 mm Stäbe zu,
dabei ist die Abkühlgeschwindigkeit der Stäbe (⊘ = 10 mm) geringer. Die Abweichungen
der Gefügebildung zwischen den Literaturangaben [29] und der hier vorliegenden Unter-
suchung ist eindeutig durch die veränderten Probendimension erklärbar. Es wird somit
gezeigt, dass es bei der Herstellung größerer Proben (Stab (⊘ = 10 mm) und Knopf),
aufgrund der Abkühlbedingungen nicht möglich ist ein rein bimodales nanoskaliges eu-
tektisches Gefüge zubilden.
8.2 Mechanische Eigenschaften der Ti-Fe-Sn-Legierung
Die mechanischen Eigenschaften der Knöpfe und Stäbe wurden unter Druckbelastung
bestimmt. Da die Bildung des Gefüges von Knopf und Stab durch Zugabe von Sn beein-
flusst wird, entsteht ein isotropes Gefüge. Das Gefüge besteht nicht, wie die Proben mit
eutektischer TiFe-Zusammensetzung, aus langgestreckten, lamellar eutektischen Kolonien.
Folglich wurden alle Druckproben axial entnommen.
Abbildung 8.4: In a) ist das Spannungs-Stauchungs-Verhalten der Ti-Fe-Sn- und zum Ver-
gleich das der eutektischen TiFe-Legierung abgebildet. Die Bruchfläche der
Ti-Fe-Sn-Legierung wird durch die in b) dargestellten REM-Bilder gezeigt.
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Tabelle 25: Durch Druckversuche ermittelte mechanische Kennwerte der Ti63,5Fe30,5Sn6-
Legierung.
Probe Rp0,2 Rm ǫR E-Modul
[MPa] [MPa] [%] [GPa]
Knopf 1232±70 2335±100 21±4 132±6
⊘ 10 mm Stab 991±7 2300±88 21±1 142±10
Abbildung 8.4 a) zeigt die Spannungs-Stauchungs-Kurven der Ti-Fe-Sn- und Ti-Fe- Le-
gierungen von Knopf und Stab. In Tabelle 25 werden die Ergebnisse der Druckversuche
der Ti-Fe-Sn-Legierung zusammengefasst. Es wird deutlich, dass die Stauchung bei Bruch
durch die Zugabe von Sn um das Doppelte, auf etwa 21% steigt. Folglich steigt die Ver-
formbarkeit des Materials an. Demgegenüber nimmt durch die Zugabe von Sn die 0,2%
Stauchgrenze um etwa 900 MPa ab. Die hohe Druckfestigkeit des Materials bleib nahezu
erhalten, sodass die Kurven der Ti-Fe-Sn-Legierungen ein hohes Verfestigungsverhalten
zeigen. Ein wesentlicher Unterschied des Gefüges der ternären Legierung ist einerseits die
Bildung der hexagonalen Ti3Sn-Phase und das daraus resultierende bimodale nanoskali-
ge eutektische Gefüge. Andererseits bilden sich mikrometergroße Primärkörner bestehend
aus der TiFe IP. Die veränderte Morphologie hat einen entscheidenden Einfluss auf die
mechanischen Kennwerte. Diese Eigenschaften resultieren, wie einleitend beschrieben (vgl.
Kap. 2.8), offensichtlich aus der Bildung der mikrometergroßen TiFe-Primärkörner, welche
als Hindernisse für Versetzungsbewegungen fungieren und das Abgleiten und somit die
Rissentstehung bzw. das Risswachstum behindern. Die Folge ist die ausgeprägte Kaltver-
festigung und die höhere Duktilität der Ti-Fe-Sn-Proben. Die Bruchfläche der Ti-Fe-Sn-
Legierung (Abb. 8.4 b) weist eine deutlich rauhere Oberfläche auf. Bei höherer Vergröße-
rung ist zu erkennen, dass die Oberfläche der Primärkörner im Gegensatz zur Matrix glatt
ist. Dies weist auf die hohe Steifigkeit der Primärkörner, die aus einer intermetallischen
Phase bestehen, hin. Die Matrix ist gekennzeichnet von Löchern, Abplatzungen und Ver-





Pull-Out“ geleistete Arbeit führt zu einer Erhöhung des Risswiderstands und
somit zur Steigerung der Festigkeit und Duktilität. Die Verformungslinien verweisen auf
plastische Verformungsprozesse. Ähnlich wie bei den Proben mit eutektischer Zusammen-
setzung würde auch bei den Ti-Fe-Sn-Proben bei den Knöpfen im Vergleich zu den Stäben
eine höhere 0,2% Stauchgrenze (um etwa 300 MPa) gemessen. Auch anhand der elasti-
schen Konstanten wird deutlich, dass durch Sn neben der Bildung der Ti3Sn-Phase die
Mikrostruktur des Materials, insbesondere die der β-Ti-Phase, deutlich verändert wird.
Dies kann durch die zuvor beschriebenen XRD-Ergebnisse belegt werden. Denn es ist eine
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deutliche Erhöhung des Gitterparameters der β-Ti(Fe)-Phase von a0 ≈ 0,31774 nm für
die Ti70,5Fe29,5-Legierung (Knopf) auf a0 ≈ 0,32432 nm für die Ti63,5Fe30,5Sn6-Legierung
(Knopf) zu erkennen. Dies liegt daran, dass, wie auch die EDX-Ergebnisse belegen, Sn
einen größeren Atomradius als Fe hat und auch in der β-Ti(Fe,Sn)-Phase substituiert ist.
Die elastischen Konstanten des Materials wurden mittels Ultraschallmessung bestimmt.
Die Ergebnisse sind in Tabelle 26 aufgeführt.
Tabelle 26: Die elastischen Konstanten der Ti-Fe-Sn-Legierung.
E G B ν G/B
[GPa] [GPa] [GPa]
139,1±11,7 52,2±1,0 137,8±2,5 0,33±0,01 0,38±0,01
Die elastischen Konstanten der binären Ti-Fe- und ternären Ti-Fe-Sn-Legierung sind in
Anhang C Tabelle 27 gegenüber gestellt. Durch die Zugabe von Sn sinkt der E-Modul
(151 GPa; 139 GPa), der Schubmodul (58 GPa; 52 GPa) sowie das Verhältnis von Schub-
zu Kompressionsmodul (0,44; 0,38). Die Querkontraktionszahl von 0,31 auf 0,33 steigt.
Ähnliche Veränderungen der elastischen Konstanten wurden in vorangegangenen Stu-
dien bei der Untersuchung verschiedener Ti-Fe-Sn-Legierungen beschrieben [24]. Diese
Veränderungen ergänzen die Ergebnisse der Druckversuche und belegen die Steigerung
der Verformbarkeit des Materials durch Zugabe von 6 at.% Sn.
9 Zusammenfassung und Ausblick
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Untersuchung der Phasen- und Gefügebil-
dung des Ti-Fe-Systems, insbesondere mit der eutektischen Zusammensetzung (Ti70,5Fe29,5),
in Abhängigkeit der Prozessparameter/-bedingungen. Diese Legierung kann, wie in vor-
angegangene Arbeiten [31, 35] beobachtet wurde, unter Anwendung bestimmter gießtech-
nischer Verfahren ein ns/ufk eutektisches Gefüge bilden. Das Material zeigt resultierend
aus dem ns/ufk-Gefüge vorteilhafte mechanische Eigenschaften. Die Druckfestigkeit wird
mit 1900 MPa bei einer Stauchung bei Bruch von 2,8% angegeben [35]. Die Materialien
werden als in situ Komposite bezeichnet, da sie während der Erstarrung der Schmelze aus
dem Gießprozess entstehen. Gegenüber den metallischen Massivgläsern (BMGs), die meist
spröde versagen, konnte somit ein Material hergestellt werden, das die hohe Festigkeit von
BMGs aufweist und zudem eine gewisse Duktilität besitzt. Da die Korrelation zwischen
Bildung eutektischer Gefüge bei der in situ Fertigung mit verschiedenen Prozessparame-
tern, deren Verformungsmechanismen und die daraus resultierenden vorteilhaften Eigen-
schaften gegenwärtig noch nicht tiefgründiger untersucht bzw. verstanden wurden, war
dies ein Schwerpunkt dieser Arbeit. In Abbildung 9.1 sind die wichtigsten Erkenntnisse,
die den Zusammenhang zwischen Herstellprozess → Gefüge → Verformungsmechanismus
→ mechanischen und physikalischen Eigenschaften der Ti-Fe- und Ti-Fe-Sn-Legierungen
zusammenfassen, dargestellt.
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Abbildung 9.1: Darstellung des Zusammenhangs zwischen Herstellprozess → Gefüge →
Verformungsmechanismus → mechanischen/physikalischen Eigenschaften.
*...bzgl. Gefügebildung
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Um den Beitrag der einzelnen Phasen zum Verformungsmechanismus des binären eutek-
tischen Materials zu analysieren, wurden im ersten Schritt Stäbe (Kalttiegelanlage) und
Knöpfe (Lichtbogenofen) der einphasigen Materialien, Ti15Fe85 (β-Ti(Fe)) und Ti50,5Fe49,5
(TiFe IP), seperat betrachtet. Dazu wurde das Material, analog zu den darauffolgend un-
tersuchten Proben der Ti70,5Fe29,5-Legierung, hergestellt und hinsichtlich des Gefüges und
der mechanischen Eigenschaften charakterisiert. Im zweiten Schritt wurde die Ti70,5Fe29,5-
Legierung charakterisiert. Dabei wurde ein Zusammenhang zwischen den verschiedenen
Abkühlbedingungen (Prozess), was durch die Veränderung der Probendimensionen und
der Herstellungsverfahren realisiert wurde, und dem sich bildendem eutektischen Gefüge
erarbeitet. Es wurden Stäbe mit Durchmessern zwischen 3 mm und 10 mm in Kalttiegel-
und Kipptiegel- bzw. Differenzdruckgussanlage und Knöpfe (38 mm x 12 mm) in situ
im Lichtbogenofen gegossen. Bei diesen Herstellungsmethoden kann eine relativ schnelle
Abkühlung der Schmelze (bis zu 1000 K/s) erreicht werden (Rascherstarrung). Eine weite-
re Veränderung und definierte Einstellung der Abkühlgeschwindigkeit erfolgte zusätzlich
durch die Herstellung von Stäben in einer Bridgeman-Anlage. Es wurden umfassende
mikroskopische Untersuchungen aller Proben zur Gefügecharakterisierung durchgeführt.
Dabei wurde im Wesentlichen auf die Phasenbestandteile, die Korn-/Koloniegröße, den
Lamellenarmabstand, die Homogenität des Gefüges und die Bildung der Phasengrenz-
fläche näher eingegangen. Im dritten Schritt wurden die mechanischen Kennwerte mit-
tels Druck- und an ausgewählten Proben mittels Zugversuch in Abhängigkeit von der
Belastungsrichtung ermittelt. Gleichermaßen wurden die elastischen Kennwerte mittels
Ultraschallmessung bestimmt. Im nächsten Schritt wurden die ablaufenden Verformungs-
mechanismen durch Bruchflächenanalysen genauer untersucht.
Da in aktuellen Forschungsarbeiten über die Bildung bimodaler ns/ufk-Gefüge [29] ternärer
Legierungssysteme die Steigerung der plastischen Verformung bei Erhalt der Festigkeit ge-
schildert wird, entstand ein weiterer Untersuchungsschwerpunkt dieser Arbeit.
Aus diesem Grund wurde im letzten Schritt Sn der Ti-Fe-Legierung zulegiert. Die Pro-
ben wurden gleichermaßen wie die einphasigen Materialien hergestellt und ebenfalls hin-
sichtlich der Gefügebildung und der mechanischen Eigenschaften untersucht. Sn als tief-
schmelzendes Element verschiebt den eutektischen Punkt der Ti-Fe-Legierung zu tieferen
Temperaturen und begünstigt somit die Bildung der metastabilen Phasen bei Raumtem-
peratur.
Die Gefügeuntersuchungen der Ti15Fe85- und Ti50,5Fe49,5-Legierung (Stab und Knopf) ge-
zeigen, dass sich entsprechend der Abkühlbedingungen der Schmelze in den verschiedenen
Gießanlagen eine typische Gussstruktur in den Proben bildet. Nahe der Probenoberfläche
(Stab, Knopf) besteht das Material entsprechend der höheren Abkühlrate aus einem globu-
litisch feinkörnigem Gefüge, wohingegen im Zentrum eher grobkörnige bzw. langgestreckte
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Kristallite gebildet werden. Die XRD- wie auch EDX-Analysen der Ti15Fe85-Legierung er-
gaben ausschließlich die Bildung der krz β-Ti(Fe) mit A2, Im3m Struktur. Dies belegt,
dass die Erstarrung der Schmelze rasch genug und somit die Zusammensetzung (Fe =
15 at.%) geeignet ist, um einen Nichtgleichgewichtszustand bei Raumtemperatur einzu-
stellen und die metastabile β-Ti Phase zu bilden. Die Untersuchungen der gleichermaßen
hergestellten Ti50,5Fe49,5-Legierung belegen, dass das Material neben der angestrebten
TiFe IP (B2) weiterhin die Ti2Fe-Phase (Fd3m) beinhaltet. In der Literatur gibt es ver-
schieden Ansätze bezüglich der Bildung der binären Ti2Fe-Phase. Sie wird einerseits als
eine metastabile Hochtemperaturphase beschrieben, die schon durch geringste Mengen an
Sauerstoff stabilisiert wird bzw. aufgrund der hohen Abkühlgeschwindigkeit im Gefüge
enthalten sein kann. Andererseits wird eine peritektoide Umwandlung geschildert, wo-
durch u.a. die Ti2Fe-Phase entsteht. Da diese Phase nur zu 2 m.% in den Proben enthalten
ist, wurden in dieser Arbeit bis auf die Stauerstoffanalyse keine weiteren Untersuchungen
hinsichtlich der Bildung dieser Phase durchgeführt. Beide nahezu einphasigen Legierun-
gen bilden kubische Gitter (β-Ti(Fe): krz und TiFe IP: kp), was die Bildung einer stabilen
Phasengrenzfläche im eutektischen System begünstigt. Die einphasige β-Ti(Fe)-Legierung
zeichnet sich durch eine hohe Duktilität aus. Unter Druckbelastung zeigen die Proben ma-
kroskopisch eine starke plastische Verfomung, was auch mikroskopisch durch zahlreiche
Verformungsbänder an der Bruchfläche sichtbar wurde. Die 0,2% Stauchgrenze liegt bei
1100 MPa, was der Größenordnung kommerzieller Ti-Legierungen entspricht. Ergänzend
verweisen die elastischen Konstanten, wie z.B. der relativ geringe E-Modul von 121 GPa
auf die gute Verformbarkeit des Materials. Demgegenüber steht die TiFe IP, welche einen
deutlich höheren E-Modul (E = 209 GPa) und somit eine höhere Steifigkeit gegenüber der
β-Ti(Fe)-Phase zeigt. Außerdem ist das Material im Vergleich zu der β-Ti(Fe)-Legierung
spröder. Dennoch gehört die TiFe-Phase, aufgrund der B2- (CsCl-)Struktur zur Grup-
pe der intermetallischen Phasen, die ein Sonderfall darstellt, da sie überhaupt Duktilität
aufweist. Im Gegensatz zu den elastischen Konstanten der β-Ti(Fe)-Legierung können
die experimentell ermittelten Werte der TiFe IP zum Vergleich mit den Berechnungen
nur als Richtwerte herangezogen werden, da die Proben nicht vollständig einphasig wa-
ren. Die experimentell ermittelten Werte des Materials werden durch Inhomogenitäten im
Gefüge bzw. Fehlstellen beeinflußt, sodass geringe Differenzen zwischen Experiment und
Berechnungen auftreten. Anhand der elastischen Konstanten kann dennoch die wesentlich
höhere Steifigkeit der TiFe-Legierung belegt werden. Aus dem Vergleich der Spannungs-
Stauchungs-Kurven der knopf- und stabförmigen Proben der jeweiligen Phase wird deut-
lich, dass die unterschiedliche Kristallitmorphologien keinen signifikanten Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften der jeweiligen einphasigen Legierungen haben. Die Stäbe der
TiFe IP versagen, wie in Kapitel 5.2 beschrieben, jedoch frühzeitig aufgrund von Poren.
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Für die Bildung eines eutektischen Gefüges mit gerichteten Lamellen entlang der Stab-
achse zur Bestimmung der Lamellenarmabstände in Abhängigkeit von der Erstarrungs-
geschwindigkeit erwies sich die Bridgeman-Anlage als geeignet. An ausgewählten Berei-
chen konnte der Lamellenarmabstand gemessen und somit ein Zusammenhang zwischen
Ziehgeschwindigkeit und Lamellenarmabstand nachvollzogen werden. Allerdings bildete
sich kein rein eutektisches Gefüge. Die Existenz ungewünschter Phasen (z.B. TiFe-Oxide
und α-Ti) neben den beiden eutektischen Phasen (β-Ti(Fe) und TiFe IP) wurde in al-
len Proben nachgewiesen. Die maximale Ziehgeschwindigkeit von 548 mm/h ist demnach
nicht ausreichend, um die Diffusion von Sauerstoff von der Al2O3-Kokille in die Schmelze
zu unterdrücken. Dies konnte auch durch eine zusätzliche BN-Beschichtung der Kokille
nicht erreicht werden. Die eutektischen Kolonien bilden sowohl eine lamellare als auch
globulitische Morphologie innerhalb einer Probe. Dies spiegelt die starke Abhängigkeit
des Kristallisations- und Wachstumsverhaltens eutektischer Systeme von der Abkühlge-
schwindigkeit und der lokalen chemischen Zusammensetzung wider. Eine über den ge-
samten Längsschnitt durchgehende gerichtete Bildung der Lamellen, wie sie bei anderen
eutektischen Systemen (z.B. Co-CoAl, Ni-C, Ag-Cu, Pb-Sn, Zn-Al, Mg-MgAl, Al-CuAl2)
erreicht wird und entsprechend angestrebt war, konnte im Ti-Fe-System durch Anwen-
dung dieses Verfahrens nicht erreicht werden.
Die Proben der Ti70,5Fe29,5-Legierung, die in den verschiedenen Rascherstarrungsanlagen
hergestellt wurden, zeigen erwartungsgemäß unterscheidlich ausgebildete ns/ufk eutekti-
sche Gefüge (vgl. Abb. 9.1). Durch XRD-Analysen konnte die Koexistenz der β-Ti(Fe),
A2 und der TiFe IP, B2 nachgewiesen werden. Andere ungewünschte Phasen (z.B. TiFe-
Oxide), wie sie in den Proben, die in der Bridgeman-Anlage hergestellt wurden, sind nach-
weislich nicht vorhanden. Die Proben, die im Lichtbogenofen erstarrt wurden, bestanden
im wesentlichen aus langgestreckten eutektischen Kolonien mit größeren Bereichen paral-
lel liegender TiFe-Lamellen. Deren Vorzugsrichtung war entsprechend des Wärmeflusses
senkrecht von der Knopfunterseite nach oben. Im Gegensatz dazu bestand das Gefüge
der Stäbe aus runden/ovalen eutektischen Kolonien, mit lamellar bzw. fasrig bis globu-
litisch gebildeten TiFe-Anteilen. Je geringer der Stabdurchmesser desto höher war die
Abkühlgeschwindigkeit und entsprechend feinlamellarer/-körniger ist das Gefüge. Bei ho-
her Abkühlgeschwindigkeit bzw. starker Unterkühlung, wie es gerade am Randbereich
der Proben auftritt, bildet sich teilweise anormales eutektisches Gefüge. In Bezug auf
das Gefüge der Stäbe zeigt sich, dass Stäbe mit Durchmessern von 6 mm, 8 mm und
10 mm eine ähnliche Morphologie und Mikrostruktur besitzen. Durch die stufenweise
Verringerung des Stabdurchmessers (⊘ = 10 mm → 8 mm → 6 mm → 3 mm) zeigte
sich, dass erst bei signifikanter Veränderung (hier von 10 mm auf 3 mm) ein deutlich
feineres Gefüge entsteht. Die Wachstumsgeschwindigkeit der rasch erstarrten Stäbe lag
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zwischen 0,13 cm/s (Stab3mm) und 0,07 cm/s (Stab10mm). Bei gleichen Probedimensionen
(⊘ = 10 mm) besitzen die Stäbe der Kipptiegel- und Kalttiegelanlage ähnliche Gefüge-
eigenschaften, sodass von ähnlichen Herstellungsbedingungen ausgegangen werden kann.
Dies wird anhand der berechneten Abkühlgeschwindigkeiten, die in einer Größenordnung
liegen, und der identischen Phasenzusammensetzung belegt. Im Gegensatz dazu besit-
zen Stäbe mit einem Durchmesser von 3 mm neben der TiFe IP und β-Ti(Fe) zusätzlich
eine β-Ti(Fe)◦-Phase mit deutlich kleinerem Gitterparameter. Entsprechend ist ein deut-
lich höherer Anteil an Fe in der β-Ti(Fe)◦-Phase gelöst. Durch EDX-Analysen (TEM)
konnte eindeutig belegt werden, dass die β-Ti(Fe)-Phase stark an Fe übersättigt ist. Eine
ω-Struktur, die sich, wie in vorangegangenen Arbeiten geschildert wird, durch Gitterver-
zerrungen bildet, wurde nicht gefunden.
In dieser Arbeit wurde nachgewiesen, dass in Bereichen parallel liegender TiFe-Lamellen
eine epitaktische Orientierungsbeziehung der beiden Phasen (A2 krz und B2 kp) vorliegt
bzw. die beiden Phasen um 60◦ zueinander gedreht sind. Dies gewährleistet vermutlich
eine hohe Stabilität der Phasengrenze.
Unabhängig von Probendimension und der jeweils verwendeten Anlage zeigen die Knöpfe
und Stäbe (⊘ = 6 mm, 8 mm, 10 mm) aller rasch erstarrten eutektischen Proben er-
staunlicherweise eine deutlich höhere Druckfestigkeit (bis zu 2480 MPa) und ausgeprägte
Duktilität (zwischen 10 und 18%) als vorangegangene Arbeiten, in denen Proben mit
der gleichen Zusammensetzung getestet wurden [31]. Ferner zeichnen sich die hier herge-
stellten Proben durch eine ausgeprägtere 0,2% Stauchgrenze (im Bereich von 1900 MPa)
im Vergleich zu Beobachtungen in vorangegangenen Arbeiten über bimodale eutektische
TiFe-Legierungen wie auch zu mehrkomponentige Ti-Legierungen aus. Ein Grund der
Veränderung der mechanischen Eigenschaften resultiert offensichtlich aus den veränder-
ten Probendimensionen, wodurch eine Veränderung der Abkühlgeschwindigkeit realisiert
wird, was die Bildung eines ns/ufk eutektischen Gefüges zur Folge hat. Es ist anzu-
nehmen, dass die Proben dieser Arbeit weniger Fehlstellen und somit geringere innere
Gitterspannungen bzw. Gitterverzerrungen haben. Gegenüber den einphasigen Materia-
lien haben die rasch erstarrten Ti70,5Fe29,5-Legierungen erwartungsgemäß deutlich ver-
besserte Spannungs-Stauchungs-Kennwerte. In Bezug auf die Richtungsabhängigkeit der
mechnischen Kennwerte der eutektischen Proben wurde folgendes ermittelt: Bei unter-
schiedlicher Belastungsrichtung (Druckversuch: axial/radial) zeigen die Stäbe ein ähnli-
ches Spannungs-Stauchungs-Verhalten, wogegen das Material der Knöpfe ein richtungs-
abhängiges Verhalten aufweist (vgl. Kap. 7.2). Es verhält sich bei Druckbelastung senk-
recht zu den Kolonien/Lamellen deutlich duktiler (ǫR bis 16%) als bei Belastung parallel
zu den Kolonien/Lamellen (ǫR ≈ 9%). Dies beruht auf der mittleren freien Weglänge
der Versetzungen im Material. Durch Versetzungsbewegungen können äußere Spannun-
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gen in kristallinen Materialien abgebaut werden. Bei Belastung senkrecht zu den TiFe-
Lamellen ist die mögliche Weglänge der Versetzungen größer als bei paralleler Belastung.
Dies liegt darin begründet, dass bei paralleler Belastung zu den TiFe-Lamellen die Anzahl
der Phasen-/Korngrenzen, die die Versetzungen zum Abbau der Spannung überwinden
müssen, steigt. Korn- und Phasengrenzen stellen Hindernisse für weitere Versetzungsbe-
wegungen dar, sodass es in solchen Bereichen zu Versetzungsaufstauungen und lokalen
Spannungsspitzen kommt.
Im Hinblick auf die Gefügeeigenschaften wird deutlich, dass das Verhalten der Stäbe auf
die regellose Orientierung der ovalen eutektischen Kolonien zurückzuführen ist. Im Ge-
gensatz dazu ist das Gefüge der Knöpfe auf mikroskopischer Ebene, durch die Vorzugs-
orientierung der Kolonien, inhomogen, was sich entsprechend im mechanischen Verhalten
widerspiegelt.
Die höhere 0,2% Stauchgrenze und höhere Druckfestigkeit der eutektischen Legierung
gegenüber der einphasigen Legierungen ist auf den Kornfeinungseffekt zurückzuführen.
Zudem kann das zweiphasige Gefüge als Kompositwerkstoff bestehend aus der duktilen
β-Ti(Fe) und der spröderen TiFe intermetallischen Phase betrachtet werden. Verstärkende
Mechanismen, wie Versetzungsaufstauungen an den Phasen-/Korngrenzen, Scherbandbil-
dung und
”
Pull-Out“ wirken offensichtlich verfestigend und führen zur Steigerung der
Plastizität des Materials. Die elastischen Konstanten der rasch erstarrten eutektischen
Proben zeigen in Bezug auf die unterschiedliche Bildung des Gefüges (unterschiedlich
stark ausgeprägte Textur) keine Richtungsabhängigkeit.
Die mikostrukturellen und mechanischen Untersuchungen der ternären Ti-Fe-Sn-Legierung
zeigen erwartungsgemäß eine deutliche Veränderung des Gefüges, was sich auch in den
veränderten mechanischen Eigenschaften widerspiegelt (vgl. Abb. 9.1). Durch die Zuga-
be von Sn bildet sich ein bimodales Gefüge, bestehend aus zwei ns/ufk-Eutektika (β-
Ti(Fe)+TiFe IP und Ti3Sn+TiFe IP) und größeren Primärkörnern der TiFe IP aus. Auch
weist die feinkörnigere bimodale eutektische Matrix der Stäbe auf eine höhere Abkühlrate
der Schmelze bei Anwendung der Kalttiegelanlage hin. Eine Vorzugsrichtung der eutekti-
schen Kolonien, wie sich bei der binären eutektischen Legierung bildet, wurde hier nicht
gefunden. Unter diesen Prozessbedingungen bildet sich im Vergleich zu vorangegangenen
Arbeiten kein rein bimodales ns/ufk eutektisches Gefüge. Der Grund ist die veränderte
Abkühlgeschwindigkeit der Schmelze durch die Fertigung größerer Probendimensionen.
Im Vergleich zu der binären TiFe-Legierung zeigen die Spannungs-Stauchungs-Kennwerte
wie auch die ermittelten elastischen Konstanten, dass durch Zugabe von Sn die plastische
Verformbarkeit des Materials deutlich gesteigert werden kann; entsprechend sinkt die Stei-
figkeit des Materials. Die etwas gröbere Matrix der Knöpfe im Vergleich zu den Stäben
hat hier keinen signifikanten Einfluss auf das Verformungsverhalten der Proben. Diese Ei-
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genschaften der ternären Ti-Fe-Sn-Legierung resultieren, wie einleitend beschrieben (vgl.
Kap. 2.8), offensichtlich aus der Bildung der mikrometergroßen TiFe-Primärkörner, wel-
che als Hindernis für die Versetzungsbewegungen fungieren und das Abgleiten und somit
die Rissentstehung bzw. das Risswachstum behindern. Dieser Mechanismus ist typisch für
die neuartige Materialklasse der bimodalen Gefüge.
Ausblick
Viele Aspekte hinsichtlich Korrelation von Herstellprozess - Gefügebildung - mechanische
Eigenschaften und Verformungsmechanismen konnten in dieser Arbeit geklärt werden.
Dennoch entstanden während dieser Arbeit durch die neu gewonnenen Ergebnisse weitere
Fragestellungen hinsichtlich der Gefügebildung und deren Einfluß auf die mechanischen
Eigenschaften von Ti-Fe-Legierungen bei Anwendung der verschiedener Gießmethoden.
Weiterführende Untersuchungen sollten sich mit folgenden Punkten beschäftigen:
1. Unter bestimmten Vorraussetzungen (Lichtbogenofen-
”
Knopfherstellung“) kann
ein Gefüge hergestellt werden, was gerichtet parallel liegende TiFe-Lamellen auf-
weist. Die Druckversuche zeigten, dass bei gezielter Belastungsrichtung zu den TiFe-
Lamellen (Abb. 9.2) die Festigkeit bzw. die Stauchung gezielt beeinflußt werden
können.
Abbildung 9.2: a) Schematische Darstellung der axialen und radialen Belastung der TiFe-
Lamellen (Knopf). b) REM-Abbildung des Gefüges mit vorwiegend par-
allel liegenden TiFe-Lamellen.
Allerdings sind diese Bereiche mit langgestreckten, parallel liegenden TiFe-Lamellen
eingeschränkt (vgl. Abb. 9.2 b). Folglich gibt es Koloniegrenzen, die
”
Schwachstellen“
im Gefüge darstellen. Der Vergleich des Materials mit einem homogenen Faserver-
bundwerkstoff mit gerichteten verstärkend wirkenden Fasern ist demnach nur eine
Näherung. Um die Berechnungsmodelle (z.B. Mischungsregel, E-Modul, Spannungs-
verhältnisse, u.ä. Kennwerte des Gefüges) für das mechanische Verhalten von Faser-
verbundwerkstoffen [146] auf die eutektische Ti-Fe-Legierung anwenden zu können,
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ist es erforderlich ein Gefüge herzustellen, das ausschließlich aus Bereichen (vgl. Abb.
9.2 b) grüne Rechteck) mit parallel liegenden TiFe-Lamellen besteht. Dadurch wäre
eine genauere Voraussage, basierend auf Berechnungen, über die Korrelation von
Gefüge und mechaischen Eigenschaften möglich. Hinsichtlich der Beanspruchung
des Materials in der Praxis könnten, bei bekannten erforderlichen Herstellbedingun-
gen zur Gefügebildung, das Gefüge und demnach die erforderlichen mechanischen
Eigenschaften gezielt eingestellt werden.
2. Außerdem ist es für eine mögliche Anwendung des Materials z.B. in der Luftfahrt
oder in der Automobilindustrie erforderlich größere Proben bzw. Werkstücke zu fer-
tigen. Ein Ansatzpunkt zur Lösung des Problems wäre die Fertigung stabförmiger
Proben mit axial ausgerichteten, möglichst langen und homogen über den Quer-
schnitt verteilten TiFe-Lamellen. Um dies durch Gießverfahren zu realisieren, und
so die Bildung eines Kompositwerkstoffes (harte TiFe IP Fasern und duktile β-
Ti(Fe) Matrix) auf mikroskopischer und makroskopischer Ebene zu realisieren, ist
die Aufrechterhaltung der Stabilität des eutektischen Ti-Fe-Systems bei der Er-
starrung nötig. Eine Variante wäre die Verwendung einer Bridgeman-Anlage mit
einem Ofen mit einem höheren Temperaturgradienten. Die Verwendung eines ande-
ren hochtemperaturbeständigen Tiegelmaterials (z.B. glasartiger Kohlenstoff) wäre
günstig um die Reaktion mit Sauerstoff zu unterbinden. Eine weitere Variante wäre
die Reduzierung des Probendurchmessers, wobei dies hinsichtlich einer möglichen
Anwendung eher ungünstig ist.
3. Die Bildung der Ti2Fe-Phase in dem binären Ti-Fe-System wird bisher durch ver-
schiedene Theorien (vgl. Kap. 5 Abschnitt 5.2) diskutiert. Die Untersuchungsergeb-
nisse dieser Arbeiten haben gezeigt, dass keine dieser Theorien vollständig zutrifft.
Zur vollständigen Klärung der Bildung der Ti2Fe-Phase gerade bei Abkühlung der
Schmelze im Nichtgleichgewicht und bei Abwesenheit von Sauerstoff (nur als Spu-
ren vorhanden, weniger als 0,1 m.%) bedarf es umfangreicheren Untersuchungen.
Dabei wäre ein Ansatzpunkt für zukünftige Forschungsarbeiten die Herstellung der
TiFe IP bei verschiedenen Prozessbedingungen (Variation der Abkühlgeschwindig-
keit) und bei gleicher chemischer Zusammensetzung. Anschließende chemische Ana-
lyse und Gefügeuntersuchungen (z.B. REM, EDX, XRD) könnten dazu beitragen,
eine Korrelation zwischen Abkühlgeschwindigkeit und Bildung (Morphologie und
Phasenanteil) der Ti2Fe-Phase herzustellen. In wiefern Sauerstoff die Bildung der
Ti2Fe-Phase begünstigt bzw. inwiefern sich Ti-Fe-Oxide mit gleicher Kristallstruk-
tur (Fd3m) ausscheiden, könnte durch die systematische Zugabe von Sauerstoff in
das Ti50,5-Fe49,5-System geklärt werden. Durch diese Vorgehensweise ist ein Vergleich
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der Phasenbildung im binären Ti50,5-Fe49,5-System und mit dem ternäre Ti-Fe-O-
System möglich.
4. Zur genaueren Untersuchung des Einflusses der A2/B2-Phasengrenzfläche und de-
ren Stabilität auf das Verformungsverhalten der eutektischen Ti-Fe-Legierung, wäre
es sinnvoll, weitere Proben mit parallel liegenden TiFe-Lamellen schrittweise bis zu
definierten Stauchungen zu verformen. Durch TEM-Untersuchungen können die Ori-
entierung der beiden Phasen zueinander, die Versetzungsdichte bzw. Versetzungs-
aufstauungen und Scherband- bzw. Mikrorissbildung untersucht werden. Um einen
Vergleich der jeweiligen Verformungsmechanismen zwischen radialer und paralleler
Belastung der eutektischen TiFe-Lamellen herzustellen, sollte diese Vorgehensweise
nach Belastungen in beiden Richtungen erfolgen.
5. Eine gezielte Herstellung hypo- und hyper-eutektischer TiFe-Legierungen ist erford-
lich, um zu klären inwiefern der Einbau einer mikrometergroßen Primärphase, deren
Morphologie, deren Volumenanteil, deren Verteilung im Gefüge und deren mecha-
nische Eigenschaften (z.B. Festigkeit, Härte) einen Einfluss auf die Festigkeit bzw.
Verformbarkeit des Materials hat. Durch diesen Erkenntnisgewinn könnten je nach
Anforderung hinsichtlich des Einsatzes zukünftig gezielt Materialien mit entspre-
chenden mechanischen Eigenschaften hergestellt werden.
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auf einer ebenen Fläche (nach [38]). . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22
2.10 Temperaturverlauf bei Wachstum eines Kristalls in der Schmelze: a) Wärme-
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b) Stab. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 109
7.9 SE-Aufnahme des Randbereiches eines KT-Stabes (⊘ = 8 mm) mit eutekti-
scher TiFe Zusammensetzung. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 109
Abbildungsverzeichnis Seite: V
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zweiphasigen Ti-Fe-Legierung (Ti70,5Fe29,5: rosa Punkte) im Vergleich mit ab
initio Berechnungen [45]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 130
Seite: VI Abbildungsverzeichnis
7.21 Spannungs-Dehnungs-Verlauf der eutektischen TiFe-Legierung. a) Gegenüber-
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tektischen TiFe-Legierung. blau. . .Abkühlkurven, rot. . .Aufheizkurven . XXIII
4.1 Darstellung des mittels Rietveldverfeinerung analysierten Röntgendif-
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5 Übersicht der Prozessparameter und ausgewählte Eigenschaften der ver-
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Anhang A Das Ti-Fe-Phasendiagramm nach [1]
Abbildung 1.1: Das Ti-Fe-Phasendiagramm nach [1].
Anhang B Dilatometermessung
Abbildung 2.1: Dilatometermessung der a) β-Ti(Fe)-Legierung, b) TiFe IP und der eu-
tektischen TiFe-Legierung. blau. . .Abkühlkurven, rot. . .Aufheizkurven
Anhang C Die elastischen Konstanten der Ti-Fe- und
Ti-Fe-Sn-Legierung
Tabelle 27: Elastischen Konstanten der Ti-Fe- und Ti-Fe-Sn-Legierungen (US-Messung).
Legierung ρ E G B
[g/cm3] [GPa] [GPa] [GPa]
Ti85Fe15 4,87±0,1 121,5±0,2 51,2±7,3 130,5±2,9
Ti70,5Fe29,5 5,34±0,1 150,7±3,8 57,7± 1,8 112,2±2,8
Ti50,5Fe49,5 6,37±0,03 208,5±1,5 80,4±1 170,6±9,8






Anhang D XRD-Messungen (Transmission)
In den Darstellungen der durch Rietveldverfeinerung erhaltenen Diagramme zeigt die
rote Linie die experimentell ermittelten Daten, die durchgezogene schwarze Linie die da-
zugehörige verfeinerte Kurve, die grünen senkrechten Striche die Bragg-Positionen der
entsprechenden Phasen, und die blaue Linie beschreibt die Differenz zwischen berechne-
ten und gemessenem Signal.
Abbildung 4.1: Darstellung des mittels Rietveldverfeinerung analysierten Röntgendiffrak-
togramms (Transmission) der β-Ti(Fe)-Legierung aus Pulver eines KT-
Stabes8mm.
Seite: XXVI Anhang D XRD-Messungen (Transmission)
Abbildung 4.2: Darstellung der mittels Rietveldverfeinerung analysierten Röntgendiffrak-
togramme (Transmission) der rasch erstarrten Ti70,5Fe29,5-Legierung. a)
Knopf, b) Stab3mm, c) Stab10mm.
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Abbildung 4.3: Darstellung der mittels Rietveldverfeinerung analysierten Röntgendiffrak-
togramme der Ti-Fe-Sn-Legierung von Knopf und KT-Stab (⊘ = 10 mm).
Anhang E Bestimmung des Fe-Gehaltes in
Abhängigkeit von der Gitterkonstanten a0
Abbildung 5.1: Gitterparameter von Titan als Funktion des gelösten Fe-Gehalts in at.%
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motionsthemas und für die allumfassende Unterstützung. Danke für die wissenschaftliche
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